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UNTERSUCHUNGEN IM SYSTEM ZIRKONIUM-SAUERSTOFF 


TEIL 1 
DER ELEKTRISCHE WIDERSTAND VON SAUERSTOFFHALTIGEM ZIRKONIUM + 


ERICH GEBHARDT, HANS-DIETER SEGHEZZI und WOLFGANG DURRSCHNABEL 


Max-Planck-Institut fiir Metallforschung, Stuttgart, Deutsche Bundesrepublik 


Eingegangen am 23. Februar 1961 


Es wurde die Temperaturabhiangigkeit des spezifischen 
Widerstandes von Zirkonium-Sauerstoff-Mischkristal- 
len untersucht. Die Messungen wurden an draht- 
formigen Proben durchgefiihrt, welche bei Tempera- 
turen zwischen 1600 und 2030° K und bei einem 
Druck von 1,5 x 10-3 Torr begast worden waren. 
Derartige Proben wurden sodann zwischen Raum- 
temperatur und 2030° K im gesamten Existenzbereich 
des metallischen Mischkristalls (0 bis etwa 30 At % 
Sauerstoff) untersucht. Dabei ergab sich, dass die 
sauerstoffhaltige f$-Zirkonium-Phase eine normale 
Temperaturabhangigkeit des spezifischen Widerstan- 
des aufweist und dass die Matthiesen’sche Regel fir 
diese Kristallart erftlt ist. Dagegen trat bei stark 
sauerstoffhaltigen o«-Zirkonium-Mischkristallen eine 
unerwartete Temperaturabhangigkeit des Wider- 
standes auf, wobei die Matthiesen’sche Regel nicht 
gultig war. Es wurde gefunden, dass geléster Sauer- 
stoff die Steigung der Widerstand-Temperatur-Kurven 
vermindert und dass oberhalb einer bestimmten Grenz- 
temperatur ein negativer Temperaturkoeffizient auf- 
tritt. Diese Grenztemperatur ist vom Sauerstoffgehalt 
abhangig und liegt beispielsweise fiir «-Zirkonium mit 
18 At % Sauerstoff bei etwa 550° K. 


The temperature dependence of the resistivity of 
zirconium-oxygen solid solutions has been investigated. 
Measurements were made on specimens, in the form 
of wires, which had been loaded with oxygen at a 
pressure of 1.5 x 10-3 mm of mercury and at tempera- 
tures in the range 1600-2030° K. Specimens thus 
prepared were then investigated between room tempe- 
rature and 2030° K throughout the stability range of 
the metallic solid solution (0 to about 30 at % oxygen). 
It was found that the resistivity of the oxygen- 
bearing f zirconium phase has a normal temperature 


dependence and that Matthiesen’s Rule is obeyed by 
this phase. On the other hand, the more highly 
oxygenated « zirconium solid solution showed an 
unexpected temperature dependence of resistivity, 
and Matthiesen’s Rule was not obeyed. It was found 
that dissolved oxygen reduces the slope of the 
resistivity-temperature curves and that a negative 
temperature coefficient arises above a definite critical 
temperature. This critical temperature is a function 
of oxygen content; for « zirconium containing, for 
instance, 18 at % oxygen it is about 550° K. 


La variation en fonction de la température de la 
résistivité a été mesurée pour les solutions solides 
zirconium-oxygéne. Les mesures ont été effectuées 
sur des échantillons sous forme de fils qui ont été 
chargés en gaz a des températures comprises entre 
1600° et 2030° K et sous une pression de 1,5 x 10-3 
Torr. Les mémes échantillons furent ensuite étudiés 
entre la température ambiante et 2030° K dans le 
méme domaine d’existence de la solution solide 
métallique (de 0 a environ 30 at % d’oxygéne). Les 
résultats montrent que la phase zirconium f-oxygéne 
présente une loi normale de variation de la résistivité 
en fonction de !a température et que la loi de Matthiesen. 
est remplie pour ce type d’alliages. Par contre il 
apparait pour les solutions solides zirconium «-oxygéne 
a forte teneur en oxygéne une loi de variation de la 
résistivité en fonction de la température inattendue, 
de telle sorte que loi de Matthiesen n’est plus valable. 
On a trouvé que ’oxygéne dissous abaisse les courbes 
résistance-température et qu’au-dessus d’une tempé- 
rature limite déterniinée le coefficient de température 
devient négatif. Cette température limite dépend de 
la teneur en oxygéne: elle est par exemple d’environ 
550° K pour le zirconium « contenant 18 at % 
Woxygene. 


{ Teil 1 der von der Fakultat fir Natur- und Geisteswissenschaften der Technischen Hochschule Stuttgart 
genehmigten Doktor-Dissertation von W. Diurrschnabel. 
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Einleitung 

Uber den spezifischen Widerstand von reinem 
Zirkonium liegen in der Literatur !~>) zahlreiche 
Angaben vor, deren wichtigste in Tabelle 1 
zusammengestellt sind. Fiir sauerstoffreies Iodid- 
zirkonium hat R. M. Treco 5) einen Wert von 
38,8 uw2 cm angegeben. Abweichungen zu 
hdheren Werten diirften durch gelédste Gase 
oder metallische Verunreinigungen der Versuchs- 
proben bedingt sein. 

Nachdem von R. M. Treco ein merklicher 
Einfluss von geléstem Sauerstoff auf den Raum- 
temperaturwiderstand festgestellt wurde, sollte 
dieser Effekt im Rahmen der vorliegenden 
Arbeit zunichst ausgeniitzt werden, um bei 
hoheren Temperaturen Konstitutionsunter- 
suchungen im System Zirkonium-sauerstoff 
durchzufiihren. Dabei zeigte sich allerdings, 
dass im Temperaturverhalten des elektrischen 
Widerstandes von Zirkonium-Sauerstoff-Misch- 
kristallen iiberraschende Erscheinungen auf- 
treten, die im folgenden behandelt werden. Die 
entsprechenden Untersuchungen erstrecken sich 
von 293 bis 2030° K und von 0 bis 30 At % 
Sauerstoff. 

Es sei noch erwaihnt, dass die bei reinem 
Zirkonium bei 1135° K ablaufende Umwandlung 
der hexagonalen «-Phase in die kubisch raum- 
zentrierte (-Phase durch gelésten Sauerstoff 
nach hoheren Temperaturen verschoben wird §). 
Die hexagonale Phase ist bei héheren Sauer- 
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stoffgehalten bis zum Schmelzpunkt stabil und 
vermag bis zu 32 At % Sauerstoff zu lésen, der 
Zustandsbereich der kubisch raumzentrierten 
B-Phase reicht dagegen nur bis maximal 
13 At % Sauerstoff. Die Verhaltnisse sind in 
Bild 1 wiedergegeben, eine eingehende Be- 
sprechung des Zustandsbildes folgt im zweiten 
Teil dieser Arbeit ”). 


2600 


Temperatur in °K 


Sauerstoff in At % 


Bild 1. Teildiagramm des Systems Zirkonium- 


Sauerstoff. 


Probenherstellung 

Als Ausgangsmaterial standen Zirkonium- 
drihte von 1 mm Durchmesser und 200 mm 
Lange der Qualitit ‘“‘reactor grade’ zur Ver- 
fiigung fF. 

+ Fir die Uberlassung dieses Materials gebuhrt 


der Firma W. C. Heraeus GmbH, Hanau (Main), 
bester Dank. 


TABELLE 1 


Spezifischer Widerstand von Zirkonium 


Spezifische : : 

Autoren und Jahr Material ae Widerstand Q ee ase 

) (uQ em) (10-4/grad) 
J. H. de Boer u. J. D. Fast 1) 1930 | Jodid-Zr 273 4] 44 
L. A. Cook u. Mitarbeiter 2) 1950 | 0,04 9% Hf 273 ca. 40 | 42,5 
M. C. Udy u. Mitarbeiter 3) 1952 | Jodid-Zr 293 44,1 | _ 
Mg-red.,angelassener Draht| 293 50,5 — 
H. K. Adenstedt 4) 1952 | 99,9 Zr 273 39,7 43,5 
R. M. Treco 5) 1953 | Jodid-Zr 273 38,8 — 
Higene Messungen 1960 | Jodid-Zr 293 45 _ 
273 41,6 43,5 
reactorgrade 293 48,5 — 
(Mg-reduziert) 273 44,7 40,7 
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Die Analyse dieses Materials ist in Tabelle 2 
aufgefiihrt. Zu Kontrollmessungen wurde zu- 
sitzlich Draht aus Iodid-Zirkonium 7 ver- 
wendet. 


TABELLE 2 


Analyse von reactor grade-Zirkonium 


Rienere Gehalt in 
ppm 
Af | 69 
B 0,2 
Fe 404 
Ni 10 
Cr 60 
Mn 24 
Bi 20 
Li 59 
Co 5 
V 20 
Pb 5 
Al 43 
Cu 20 
Mo 10 
@ 95 
Ne 17 


Zunaichst wurden alle Proben durch eine 
Hochvakuumgliihung bei etwa 510-6 Torr 
und 1930°K in einen einheitlichen Zustand 
gebracht. Dann wurden die Drahte in einer 
frither beschriebenen Hochvakuumapparatur 8) 
mit nachgereinigtem Sauerstoff beladen. Die 
Begasung der Proben geschah bei konstantem 
Druck und konstanter Temperatur, wobei iiber 
ein fein regulierbares Nadelventil aus einer 
Biirette laufend so viel Sauerstoff zugegeben 
wurde, wie die Proben aufzehrten. Zur Kon- 
trolle der volumetrischen Bestimmung der auf- 
genommenen Sauerstoffmenge wurden die Pro- 
ben gewogen. 

Die Begasungstemperaturen lagen zwischen 
1730 und 2030° K und der Druck bei 1,5 x 10-3 
Torr. Unter diesen Bedingungen erhalt man 
stets Proben, welche ohne weitere Homogeni- 
sierung eine gleichmassige Sauerstoffverteilung 
tiber den ganzen Querschnitt hinweg aufweisen. 


+ Iodid-Zirkonium wurde freundlicherweise von 
Herrn Prof. G. D. Rieck, Firma Philips, Eindhoven, 
zur Verfigung gestellt. 
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Allerdings ist darauf zu achten, dass die Proben- 
zusammensetzung nicht im Zweiphasengebiet 
a+ p liegt. 

Bei der Begasung wurden die Drahte durch 
direkte Widerstandsbeheizung mit Wechsel- 
strom, bei Widerstandsmessungen oberhalb 
1250° K mit Gleichstrom erhitzt. Hierbei waren 
die Enden der Drihte in wassergekiithlte Kupfer- 
backen eingespannt. Die Kiihlung der Proben- 
enden hat eine inhomogene Temperaturver- 
teilung lings der Drahte zur Folge, wobei sich 
an einen temperaturkonstanten Mittelteil beid- 
seitig Randzonen mit steilem Temperatur- 
gradienten anschliessen. Diese Verhaltnisse 
wurden bereits frither 8-9) rechnerisch behandelt 
und sie werden unten bei der Berechnung der 
aufgenommenen Sauerstoffmenge und bei der 
Durchfiihrung der Widerstandsmessungen ent- 
sprechend beriicksichtigt. 

Zur Probenherstellung ist noch zu bemerken, 
dass der Zusammenhang zwischen der Heiz- 
stromstarke und der Temperatur in der Proben- 
mitte rechnerisch ermittelt und experimentell 
nachgepriift wurde. Zur rechnerischen Bestim- 
mung musste neben geometrischen Grédssen das 
Gesamtemissionsvermégen und der spezifische 
Widerstand von Zirkonium herangezogen wer- 
den. In Bild 2 ist der berechnete Zusammenhang 
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Bild 2. Heizstromstarke fiir die direkte Widerstands- 
heizung von Zirkoniumdraht von 1 mm Durchmesser. 
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fiir Drahte von 1 mm Durchmesser angegeben, 
wobei Werte fiir das Gesamtemissionsvermogen 
von ©. Zwikker 4) und von Z. M. Shapiro !”) 
nach Angaben von B. Lustmann und F. Kerze!°) 
verwendet wurden. Werte fiir den spezifischen 
Widerstand wurden aus der Darstellung von 
L. A. Cook und Mitarbeitern 2) extrapoliert. 
Den durchgefiihrten Begasungsversuchen wurde 
die Kurve mit den Werten von Z. M. Shapiro 
zugrunde gelegt. 


Temperaturkontrolle und Temperaturregelung 

Die aus der Heizstromstarke bestimmten 
Temperaturwerte wurden auf zwei verschiede- 
nen Wegen experimentell iiberpriift. Zunachst 
wurde diejenige Stromstirke ermittelt, durch 
die ein unlegierter Zirkoniumdraht von _be- 
kanntem Durchmesser auf seine Schmelz- 
temperatur gebracht wird. Hierbei ergab sich, 
dass die berechneten Temperaturen wahrschein- 
lich unter den wahren Werten liegen, dass sie 
aber héchstens um 40° kleiner als diese sind. 

Eine genauere Kontrolle war durch pyro- 
metrische Messungen mit einem Mikropyro- 
meter (Wellenlinge von A=0,65 ~) méoglich. 
Dabei wurde zunichst an einem Zirkonium- 
draht die Oberflichentemperatur in Abhangig- 
keit von der berechneten Temperatur bestimmt. 
Daran schlossen sich Messungen der Ober- 
flachentemperatur eines Rohres und _ seiner 
wahren Temperatur als Temperatur eines kleinen 
Loches von 0,3 mm Durchmesser an. Das Rohr 
hatte einen Durchmesser von 8,0 mm und eine 
Wandstiirke von 0,5 mm. Die Ergebnisse sind 
in Bild 3 zusammengefasst. Alle Werte sind mit 
Korrekturen fiir die Absorption in den Glaslinsen 
versehen. Man kann aus den Kurven fiir jede 
berechnete Drahttemperatur die zugehdérige 
wahre Temperatur entnehmen, indem man die 
entsprechenden Werte fiir die gleiche Ober- 
flachentemperatur aufsucht. So gehért z.B. zur 
Oberflachentemperatur 1790° K die wahre Tem- 
peratur 1930° K und die berechnete Temperatur 
1900° K. Die berechneten Temperaturen sind 
also etwa um 30° zu niedrig. 

Zu demselben Ergebnis fiihrten weitere Mes- 
sungen an Drahten, die sowohl an der Ober- 
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Bild 3. Vergleich von berechneter, Oberflaichen- und 


wahrer Temperatur. 


flache als auch an einem Loch des Drahtes von 
0,2 mm Durchmesser und von 0,3 mm Tiefe 
vorgenommen wurden (Draht-Durchmesser 
0,9 mm). 

Der Unterschied zwischen berechneten und 
wahren Werten konnte erklirt werden. Eine 
nahere Begriindung wiirde an dieser Stelle zu 
weit fiihren. Es sei aber darauf hingewiesen, 
dass es sich bei den im folgenden angefiihrten 
Temperaturwerten um wahre Temperaturen 
handelt, die an Hand von Bild 3 aus den be- 
rechneten Werten oder aus Messungen der 
Oberflachentemperatur gewonnen worden sind. 

Neben den beschriebenen Temperaturbestim- 
mungen waren bei den Begasungen fortlaufende 
Temperaturkontrollen erforderlich, wozu der 
Photostrom einer von der Probe angestrahlten 
Selenzelle diente. Da sich namlich mit wach- 
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sender Sauerstoffaufnahme der Probe deren 
Widerstand andert, muss zur Einhaltung einer 
konstanten Temperatur die Heizstromstarke / 
wahrend der Begasung nachgeregelt werden. 
Die Regelung von J erfolgte so, dass die mit der 
Selenzelle gemessene Strahlungsintensitat der 
Probe konstant blieb. Kine konstant gehaltene 
Strahlungsintensitit bedeutet aber nur dann 
Temperaturkonstanz, wenn sich das Gesamte- 
missionsvermogen wihrend der Begasung nicht 
aindert. Um diese Voraussetzung zu_priifen, 
wurden an einem Rohr und an einem Draht 
Loch- und Oberflachentemperatur in Abhangig- 
keit von der aufgenommenen Sauerstoffmenge 
gemessen, wobei die Strahlungsintensitat kon- 
stant gehalten wurde. Hierbei konnte keine 
Anderung der Temperatur festgestellt werden, 
was besagt, dass die obige Voraussetzung erfiillt 
und die vorgenommene Temperaturregelung 
richtig ist. Dies bestatigt auch eine Feststellung 
von D. Cubicciotti 1), nach der geléster Sauer- 
stoff das Gesamtemissionsvermégen von Zir- 
konium nicht verdandert. 


Bestimmung der Sauerstoffkonzentration 


Wie bereits beschrieben, liegt bei direkter 
Widerstandserhitzung der Proben eine inhomo- 
gene Temperaturverteilung vor. Demzufolge ist 
die Geschwindigkeit der Sauerstoffaufnahme bei 
der Begasung G6rtlich verschieden. Um diese 
Verhaltnisse iibersehen zu kénnen, ist zunichst 
eine méglichst genaue Kenntnis des Temperatur- 
verlaufs lings der beheizten Proben notwendig. 
Hierzu wurde ein rechnerisches Verfahren 14) 
herangezogen, das bereits friiher im Fall von 
Tantal angewendet wurde 9). 

Danach ergibt sich fiir gasfreie Zirkonium- 
drihte von 1 mm Durchmesser der in Bild 4 
dargestellte Verlauf (ausgezogene Kurven). 
Gegeniiber friiheren Berechnungen fiir Tantal 
treten bei Zirkonium zusatzliche Schwierig- 
keiten durch die «-f-Umwandlung auf. Wird 
beispielsweise in einer bestimmten Entfernung 
von der gekiihlten Einspannstelle die Umwand- 
lungstemperatur 7’, erreicht, so besteht der 
Draht vor dieser Stelle aus «-Zirkonium, im 
Mittelteil aus 6-Zirkonium. Die «-Phase hat bei 
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Bild 4. Temperaturverlauf in der Randzone direkt 


behaizter Zirkoniumdrahte von 1 mm Durchmesser. 


der Umwandlungstemperatur einen um etwa 
18 °% hoheren spezifischen Widerstand als die 
B-Phase. Das bedeutet aber, dass sich der 
Widerstand an der Phasengrenzfliche sprung- 
haft andert, was bei der friiher erfolgten Ab- 
leitung der den Temperaturverlauf beschreiben- 
den Formeln nicht in Betracht gezogen wurde. 
Beriicksichtigt man diesen unstetigen Wider- 
standsverlauf in der Randzone, so ergibt sich 
der in Bild 4 gestrichelt dargestellte Temperatur- 
verlauf. Seme Abweichung von der durch- 
gezogenen Kurve konnte mit hinreichender 
Genauigkeit abgeschatzt werden. 

Die Kenntnis der Temperaturverteilung er- 
moglicht die Berechnung der Sauerstoffkonzen- 
tration aus der aufgenommenen Sauerstoff- 
menge. Dazu wurde eine Begasungslinge LD 
folgendermassen definiert 8): eine Probe der 
Lange L7, welche sich einheitlich auf der 
maximalen Temperatur 7’ befindet, soll die 
gleiche Menge Gas aufnehmen, wie die Versuchs- 
probe der grosseren Linge Ly mit ihrer be- 
schriebenen Temperaturverteilung. Zur Ermitt- 
lung der Grosse L7 muss fiir jede Temperatur 7 
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die Reaktionsgeschwindigkeit v an jedem Punkt 
x errechnet werden, wobei angenommen werden 
kann, dass v der Arrhenius’schen Beziehung 


gehorcht: 
Lee Q ) 
y= exp (— RT.) 


Die Temperaturen 7’; sind den vorher er- 
mittelten Temperaturkurven zu entnehmen, fiir 
Q ist die Aktivierungsenergie des langsamsten 
Teilschrittes der Reaktion Gas + Metall — feste 
Lésung einzusetzen. Uber die Art dieses Teil- 
schrittes kénnen zunichst keine sicheren An- 
gaben gemacht werden. Unter der Annahme, 
die Diffusion der gelésten Gasatome im Metall- 
gitter sei geschwindigkeitsbestimmend, ergeben 
sich mit bekannten Werten fiir die Aktivierungs- 
energie der Diffusion von Sauerstoff 15-1”) 
(Tabelle 3) z.B. fiir 1700° K die in Bild 5 ein- 
getragenen v-Kurven, die zur Erliuterung des 
Gesagten dienen sollen. Die obige Definition 
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der Begasungslinge Lr bedeutet, dass in Bild 5 
Senkrechten so einzutragen sind, dass oberhalb 
und unterhalb der Kurven Flaichen gleichen 
Inhaltes entstehen (schraffierte Flachen). Lp ist 
dann um die beiden Randstiicke 2 kiirzer als 
die Einspannlinge Ly. Im Verlauf der Unter- 
suchungen stellte sich heraus, dass unter den 
angewandten Bedingungen oberhalb von etwa 
1580° K der langsamste Schritt die Diffusion 
im Gasraum ist. Die v-Kurven miissen daher 
den in Bild 5 eingetragenen ausgezogenen Ver- 
lauf haben. Die daraus ermittelten Werte fiir 
die Randzone xg, welche den Gehaltsberech- 
nungen zugrunde gelegt wurden, sind in Tabelle 
4 wiedergegeben. Die mit diesen Gréssen errech- 
neten Sauerstoffkonzentrationen sind in den 
Grenzen+6 % und —3 % richtig. 


Widerstandsmessung 


Es wurden der Einfluss des Sauerstoffgehaltes 
auf den spezifischen Widerstand bei 293° K, 


TABELLE 3 


Aktivierungsenergie der Diffusion von Sauerstoff in Zirkonium 


Q (keal/mol) 
Autor Material Tow 
(°K) B-Zr a-Zr 
M. W. Mallett u. Mitarbeiter 15) . Zircaloy 2 ; 1273-1773 28,2 41,0 
PaPemsler As) is wiawee cet) 2 eae 753— 858 — 51,8 
Ings ID), JUBILEE bg 6 Go ea o vor an | VAE 723— 873 oo 43,5 


S 
S) 


a 


n 
S 


N 
On 
T 


Reaktionsgeschwindigkeit v in % 


S 


Dain cb baOg. dete seta ea ae 
Abstand x von der Elektrode in cm 


--—berechnet -—— EinfluB der Umwandlung 
—aus der Kinetik abgeschatzter Verlauf X, =035cm 
tats; 


Bild 5. Gasaufnahme in der Randzone direkt be- 
heizter Zirkoniumdrahte vom Durchmesser 1 mm bei 
1700° K. 


sowie die Abhangigkeit des Widerstands von 
der Sauerstoffkonzentration und der Temperatur 
zwischen 293 und 1250° K («-Zirkonium) und 
von 1530 bis 2030° K (6- und «-Zirkonium) 
untersucht. 

Zur Bestimmung des Raumtemperaturwider- 
standes wurden Proben verwendet, welche nach 


TABELLE 4 
Lange der Randzone ag=4(Liz— D7) bei verschiedenen 
Draht-temperaturen 


Temperatur 1500 
(cK) o 1700 1900 
Xa 0,5 0,35 0,25 
(em) 
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der Begasung bei 1930° K auf Raumtemperatur 
abgeschreckt worden waren. Ihr Widerstand 
wurde in einer Thomson-Schaltung gemessen. 

Die Messungen im Temperaturgebiet bis 
1250° K konnten ebenfalls an derartigen vor- 
begasten Proben durchgefiihrt werden. Dabei 
wurden nur die homogen begasten Mittelteile 
der Draihte angewendet, die sich beim Begasen 
auf einheitlicher Temperatur befunden hatten 
(Bild 4). 

Zur Ermittlung der Widerstand-Temperatur- 
Kurven wurden die Proben durch indirekte 
Heizung in einem Vakuum von ca. 1 x 10-5 Torr 
auf die gewiinschten Temperaturen erhitzt. Zur 
Bestimmung der Widerstandswerte wurde mit 
einem registrierenden Kompensator der Span- 
nungsabfall eines Hilfsstromes langs der Proben 
festgehalten und mit der Spannungsdifferenz 
an den Klemmen eines in Reihe geschalteten 
Normalwiderstandes verglichen. Die Messanord- 
nung gestattete ausserdem eine gleichzeitige 
Verfolgung und Beriicksichtigung der im Mess- 
system auftretenden Thermospannungen. 

Bei den Untersuchungen iiber 1500° K wurde 
bei direkter Widerstandsheizung mit Gleich- 
strom gearbeitet. Dabei konnte die an den 
Proben liegende Heizspannung iiber ein hoch- 
ohmiges Potentiometer abgegriffen werden, Der 
Heizstrom liess sich aus dem Spannungsabfall 
an einem Normalwiderstand in Reihenschaltung 
ermitteln. Beide Spannungen konnten mit dem 
registrierenden Kompensator festgehalten wer- 
den. Um bei gashaltigen Proben eine Anreiche- 
rung des gelésten Sauerstoffs an der positiven 
Elektrode durch Uberfithrungseffekte 18) zu 
vermeiden, wurde die Stromrichtung alle 2 
Minuten umgekehrt. Bei der Berechnung des 
spezifischen Widerstandes aus den gemessenen 
Probenwiderstanden traten insofern Schwierig- 
keiten auf, als bei direkter Heizung weder eine 
einheitliche Temperatur, noch eine homogene 
Sauerstoffverteilung lings der Proben zu er- 
zielen war. So mussten ahnlich dem Verfahren 
bei der Berechnung der mittleren Sauerstoff- 
konzentration aus den Messwerten Mittelwerte 
gebildet werden. Dies geschah durch Einfiihrung 
einer Widerstandslinge Lp folgender Definition: 
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eine einheitlich auf der Temperatur 7’ befind- 
liche Probe der Linge Lz mit dem einheitlichen 
spezifischen Widerstand @ soll den gleichen 
Gesamtwiderstand aufweisen wie die wirkliche 
Versuchsprobe von der Liinge Lg der Tempe- 
ratur 7 im Mittelteil und mit dem ortsabhan- 
gigen spezifischen Widerstand @=o(x). Le ist 
somit diejenige Linge, die, eingesetzt in die 
Berechnung des spezifischen Widerstandes, rich- 
tige Werte fiir die Temperatur 7’ und die 
Sauerstoffkonzentration c der Probe ergibt. Fiir 
gasfreies Zirkonium lisst sich Lp leicht be- 
stimmen. Hierzu zeichnet man aus den Tempe- 
raturkurven 7'(x) (Bild 4) und den Literatur- 
werten 2,10) fiir o(7’) die e-x-Kurven und be- 
stimmt dann durch Integration die Grosse Lr. 
Bild 6 zeigt solche Kurven o=o(x) fiir die 
Temperaturen aus Bild 4. Man erhalt auf diese 
Weise fiir die Strecke z=3}(Lu—Lp) die in 
Tabelle 5 aufgefiihrten Langen. Diese, fiir sauer- 
stoffreies Zirkonium errechneten Werte, konnen 
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spez. Widerstand in m&cm 


Abstand von der Elektrode in cm 


Bild 6. Ermittlung der Grésse Lp,r7. 


TABELLE 5 
Lange der Randzone Z = 34(LIp—Lpx) fir gasfreie 
Zirkonium-Drihte 


Temperatur 
(°K) 1530-1730 | 1830 1930 | 2030 


Z | 0 0,2 0,4 0,6 


(cm) 
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innerhalb einer Fehlergrenze von maximal 
2% bis zu einer Sauerstoffkonzentration von 
etwa 8 At % Verwendung finden. 

Fiir stark gashaltige Proben ist die Bestim- 
mung von Lr sehr viel schwieriger. Man beniitzt 
hierzu die bei den obigen Gehaltberechnungen 
gezeichneten v—«-Kurven (Bild 5) und gewinnt 
dann mit Hilfe des temperatur- und konzen- 
trationsabhaingigen Widerstandes die benotigten 
o-z-Diagramme. Da aber e als Funktion dieser 
Gréssen zunichst noch gar nicht bekannt ist, 
muss ein Iterationsverfahren angewandt werden, 
bei dem in erster Niiherung abgeschatzte Werte 
eingesetzt werden. Die fiir eine Sauerstoff- 
konzentration von 25 At % ermittelten unge- 
fahren Werte fiir z: sind in Tabelle 6 aufgefiihrt. 


TABELLE 6 
Lange der Randzone Z,=4(Lm—Lr) fiir Zirkonium- 
Drahte mit 25 At % Sauerstoff 


Temperatur . ; 
(°K) 1530 1930 
Le 0,7 0,5 
(cm) 


Der Fehler der Widerstandsangaben bei 
Raumtemperatur und bei indirekter Heizung 
betragt etwa +2 °%. Bei Temperaturen iiber 
1250° K verursachen die erwahnten Schwierig- 
keiten einen absoluten Fehler von etwa +4 %. 
Die relativen Fehler bei den einzelnen Messungen 
sind aber mit etwa +1 % wesentlich kleiner. 


Messergebnisse 
SPEZIFISCHER WIDERSTAND BEI 293 °K 


Die B-Phase von Zirkonium liasst sich durch 
Abschrecken bei Raumtemperatur nicht meta- 
stabil erhalten. Selbst bei der hohen Abschreck- 
geschwindigkeit von 104 Grad/Sek tritt lediglich 
eine kleine Erniedrigung der Umwandlungs- 
temperatur von 1138 auf 1123° K auf 19), Auch 
durch Zugabe von Sauerstoff zur B-Phase iindern 
sich diese Verhiltnisse nicht. Die folgenden 
Ergebnisse beziehen sich daher auf Proben, 
welche im Konzentrationsbereich bis zu 10 At °/ 
Sauerstoff bei der Abschreckung vollstindig, 
bei Gehalten zwischen 10 und 17 At °%, teilweise 
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die jb-x-Umwandlung durchgemacht haben. 

Die ermittelte Abhangigkeit des elektrischen 
Widerstandes von der Konzentration des ge- 
lésten Sauerstoffs zeigt Bild 7 fiir reactor grade- 
Zirkonium und Jodid-Zirkonium. Zusatzlich 
sind die von R. M. Treco *) an Jodid-Zirkonium 
bei 273° K gemessenen Werte eingetragen. Wie 
man sieht, steigt der Widerstand mit zunehmen- 
dem Sauerstoffgehalt linear an, wobei sich fiir 
reineres Zirkonium erwartungsgemass niedrigere 
Werte ergeben. Obwohl in Proben mit mehr als 
10 At % Sauerstoff bei der Begasung neben 
einem sauerstoffarmeren Kern aus f ein sauer- 
stoffreicherer Rand aus « gebildet wird, ist dies 
auf die Lage der Messpunkte ohne Einfluss, da 
bei der Abkiithlung immer die /-Phase in die 
x-Phase tibergeht. Proben mit mehr als 15 At % 
Sauerstoff waren sehr spréde und gaben beim 
Abkihlen haufig Anlass zu Rissbildungen. Des- 
halb waren Messungen im Bereich noch hoherer 
Sauerstoffgehalte unmdglich. 

Die Angaben von R. M. Treco >) gestatten 
eine Abschatzung des Gasgehaltes im Ausgangs- 
zustand der Proben. Dieser betraigt demnach 
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bei 293° K vom Sauerstoffgehalt. 
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etwa 0,3 At % Sauerstoff und Stickstoff. Eine 
Bestimmung der einzelnen Anteile ist allerdings 
auf diese Weise nicht méglich. 


SPEZIFISCHER WIDERSTAND ZWISCHEN 293 UND 
1250° k 


Kinige Widerstand-Temperatur-Kurven von 
Proben mit verschiedenem Sauerstoffgehalt sind 
in Bild 8 dargestellt. Die rekristallisierte, sauer- 
stoffreie Probe hat den fiir Reinzirkonium be- 
kannten, nicht linearen Verlauf. Dabei beginnt 
bei etwa 1140° K die Umwandlung von « in f. 
Die geringe Abweichung dieser Umwandlungs- 
temperatur vom tiblichen Wert (1135° K) ist 
auf Verunreinigungen des Ausgangsmaterials 
zurickzufiihren. Die Umwandlung ist bei etwa 
1225° K abgeschlossen. Der Beginn der Phasen- 
umwandlung verlagert sich mit steigendem 
Sauerstoffgehalt zu hoheren Temperaturen, von 
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etwa 4 At % an liegt er ausserhalb des Mess- 
bereichs. 

Die Kurven verlaufen um so flacher, je mehr 
Sauerstoff im Zirkonium gelést ist. Bei mehr 
als 9 At % beginnt sich iiberraschenderweise 
ein Maximum abzuzeichnen, welches mit stei- 
gender Sauerstoffkonzentration deutlicher aus- 
gepragt und zu tieferen Temperaturen ver- 
schoben wird. Dabei sei erwihnt, dass die Probe 
mit 15 At % Sauerstoff nach der Begasung aus 
einem sauerstoffairmeren Kern, welcher die 
B-x-Umwandlung durchlaufen hatte, und aus 
einer sauerstoffreicheren Randzone aus «-Zir- 
konium bestand und vor der Widerstands- 
messung nicht homogenisiert wurde. 

Um den Einfluss einer Diffusion zwischen den 
beiden Zonen von verschiedenem Gasgehalt auf 
das Messergebnis auszuschliessen, wurde eine 
weitere Probe bei 1830° K mit 18 At % Sauer- 
stoff beladen. Diese lag somit bei der Begasungs- 
temperatur vollstiindig im «-Zustand, durchlief 
also keine Phasenumwandlung beim Abschrec- 
ken und hatte zudem eine homogene Sauer- 
stoffverteilung iiber den ganzen Querschnitt. 
Wie die entsprechende Kurve in Bild 8 zeigt, 
tritt hier das Maximum in noch deutlicherer 
Form auf. 

Zahlreiche Versuche dienten zur Nachpriifung 
der Reproduzierbarkeit dieser Erscheinung. So 
zeigt Bild 9 den Widerstandsverlauf bei einer 
weiteren Probe mit 15 At 9% Sauerstoff, die 
mehrmals aufgeheizt und wieder abgekihlt 
wurde. Hine prinzipielle Anderung des Kurven- 
verlaufes trat dadurch nicht auf. Hervorzuheben 
ist, dass auch beim Abkiihlen ein analoger 
Verlauf gefunden wurde wie beim Aufheizen. 
Die Erhéhung der Absolutwerte beim zweiten 
und dritten Versuch ist durch eine geringfiigige 
Gasaufnahme wihrend der Widerstandsmessung 
bedingt; diese Gasaufnahme war selbst bei 
einem Druck von etwa 8 x 10-6 Torr nicht voll- 
standig zu vermeiden. 

Kontrollmessungen mit Jodid-Zirkonium, 
deren Befunde ebenfalls in Bild 9 eingetragen 
sind, hatten dasselbe Ergebnis wie Messungen 
mit der weniger reinen Zirkoniumsorte. Hier 
wurde auch der Einfluss einer Hochvakuum- 
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Bild 9. Widerstand-Temperatur-Kurven von sauer- 


stoffhaltigem o-Zirkonium. 


glihung bei 810-* Torr und 1170° K (1 bis 
5 Stdn) genauer verfolgt. Abgesehen von der 
Erhéhung der Absolutwerte durch die ein- 
tretende Gasaufnahme war keine weitere Ver- 
ainderung des Kurvenverlaufs zu beobachten. 
Schliesslich wurde bei derselben Probe auch 
noch die Abkithlungsgeschwindigkeit variiert, 
um den Kinfluss derselben auf die Ausbildung 
des Widerstandsmaximums zu iiberpriifen. Bei 
den iiblichen Versuchsreihen, bei denen die 
Widerstandswerte sowohl wiihrend des Auf- 
heizens als auch beim Abkiihlen gemessen 
wurden, betrug die Abkiihlzeit von 1220° K 
auf Raumtemperatur etwa 6 Stunden. In einem 
weiteren Versuch wurde die Probe innerhalb 
von 10 Minuten von 1220° K auf Raumtempe- 
ratur gebracht. Dabei ergab sich bei Raum- 
temperatur der gleiche Widerstandswert, unab- 
hangig von der Abkiihlungsgeschwindigkeit. 
Aus den Kurvenziigen von Bild 8 wurde die 
Steigung 00/07’ graphisch ermittelt und in 
Bild 10 in Abhangigkeit von der Temperatur 


ERICH GEBHARDT ET AL. 


20 
1 rekrist. 
2 55At% O 
oo) Ii) 
4 18 
5] 519.5: 
2 6 23 
2 40 7 265 
E 6 30 
ro 9 p-Zr 
x 
Oy 
= 
s 9 
iS 74 
0 z if 
= 3 
Pe) 
Bes aie aah 5 
Hf 
8 
10 
200 600 1400 2000 
Tem peratur in °K 
Bild 10. Temperaturabhangigkeit der Grésse 00/07’ 


fiir «- und f-Zirkonium. 


wiedergegeben. Es zeigt sich demnach, dass 
00/07 nicht nur von der Temperatur, sondern 
auch von der Konzentration abhingt. Dies 
bedeutet, dass die Matthiesen’sche Regel fiir 
sauerstoffhaltige Mischkristalle des «-Zirkonium 
nicht erfiillt ist. Einen Vergleich dieser Ergeb- 
nisse mit 00/07'-Werten, die nach Angaben von 
L. A. Cock und Mitarbeitern 2) ermittelt wurden, 
gibt Tabelle 7. 


SPEZIFISCHER WIDERSTAND ZWISCHEN 1530 UND 
2030° K 


Die in diesem Temperaturgebiet gemessenen 
Widerstandskurven zeigt Bild 11. Sie wurden 
vor allem zur Aufklirung der Konstitution 
herangezogen, da sie nebeneinander den Wider- 
standsverlauf im f-Gebiet, im a+ -Gebiet 
sowie im «-Gebiet wiedergeben. Die Messungen 
bei 2030, 1930 und 1830 sowie 1730° K fanden 
wahrend isothermer, schrittweiser Begasungs- 
versuche statt. Die Kurve fiir 1530°K ent- 
spricht einer Probe, welche bei 1930° K schritt- | 
weise begast und nach jedem Schritt auf die 
Messtemperatur (1530° K) abgekiihlt wurde. 
Die Messungen wurden abgebrochen, sobald 
sich bei der Begasung die «-Phase auszubilden 
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TABELLE 7 


: ; Q 5 3 
Steigung der Widerandaarven <2 x 1902942 fiir y-Zirkonium 
or grad 
Temp. (°K) 203 673 873 1073 1223 1530-1930 
Nach Cook u. Mitarbeiter 2) gasfrei 17,0 12,0 7,4 2,6 a+ B 
_Wigene Messungen . rekrist. 18,5 11,0 7,6 2,9 a+ B 
350 At % 1s3f53 5,0 ee a+ B 
5) 13,5 ee 3,8 ibs 0,8 
9,5 10,2 Bee 0,4 — 0,2 
11,0 8,5 4,3 1 — 0,4 — 1,1 
13,0 7,0 Pas 0 — 0,5 — 1,6 
18,0 2,4 et 1 Op Spar oe ia rea 
19,5 — 3,8 
23,0 — 4,34 
26,5 — 4,67 
30,0 — 6,48 
590 
e 2030 °K 
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Bild 11. Widerstand von Zirkoniumdrahten bei 


isothermer 


Begasung; verwendet zur Bestimmung 


des Zweiphasengebietes « + B-Zr. 


begann. Aus den gezeigten Messkurven wurde 
der spezifische Widerstand errechnet. 

Bild 12 zeigt die Temperaturabhangigkeit des 
spezifischen Widerstandes von /-Zirkonium mit 
verschiedenen Sauerstoffgehalten. Wie ersicht- 
lich, liegen parallele Geraden vor. Fir j-Zir- 
konium ist also 00/07’ in Ubereinstimmung mit 
der Matthiesen’schen Regel von der Konzen- 
tration unabhiangig. Man erhialt fiir 00/07’= 


2,3 10-2 w2 cm/Grad. In Bild 12 sind ausser- 
dem die von L. A. Cook und Mitarbeitern 2) 
gefundenen Werte fiir hafniumarmes Zirkonium 
eingetragen, die den vorstehenden Berechnungen 
zur Bestimmung des Heizstromes und des 
Temperaturverlaufs zugrunde gelegt worden 
waren. Die eigenen Messwerte stimmen unter- 
einander gut tiberein; sie liegen jedoch etwas 
hoher als die genannten Literaturwerte 2). 


252 
145 

€ cS} 

S o. 

ro 135 

= 

ic 3,8 At %0 

fs 

iS 24 

o 125 13 

oF 

3 rekrist. 

= ves a 

: we ee 

nN aaa "aus Lustman-Kerze” 

2475 Len rd Hf-freies Zr 

7) = 

aah 
ame 
a 
fe 
a 
105 = 
1250 14450 1650 1850 2050 
Temperatur in °K 
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konium mit verschiedenen Sauerstoffgehalten. 


Weitere Untersuchungen im Temperatur- 
bereich von 1530 bis 2030° K sollten den Befund 
des negativen Temperaturkoeffizienten des 
Widerstandes klaren, der im Zusammenhang 
mit dem in den Bildern 8 und 9 gezeigten 
Maximum bei hoheren Temperaturen beobachtet 
wurde. Hierzu wurden nur homogen begaste 
Proben aus «a-Zirkonium herangezogen, die 
zwischen Begasung und Widerstandsmessung 
keine Abkithlung auf Raumtemperatur durch- 
gemacht hatten. Dadurch wurde im Gegensatz 
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zu friiheren Messungen vermieden, dass bei der 
Abkiihlung iiber ein grdsseres Temperatur- 
intervall infolge der ausserordentlichen Sprédig- 
keit der Proben Mikrorisse entstehen, die den 
Widerstand beeinflussen konnten. 

Die Messergebnisse (Bild 13) zeigen eine 
lineare Widerstandsabnahme mit steigender 
Temperatur. Der Abfall der Geraden nimmt mit 
wachsendem Sauerstoffgehalt zu, was bedeutet, 
dass die Matthiesen’sche Regel nicht zutrifft. 
Die ermittelten Werte fiir 00/07’ sind auch in 
Bild 10 und Tabelle 7 eingetragen. 


DEUTUNG DER WIDERSTAND-TEMPERATUR- 
KURVEN VON SAUERSTOFFHALTIGEM 
o-ZIRKONIUM 
Wie vorstehend beschrieben, wird der Tempe- 

raturkoeffizient des spezifischen Widerstandes 

von «-Zirkonium durch Aufnahme von Sauer- 
stoff stark erniedrigt. Die Steigung 00/07’ der — 

Widerstand-Temperatur-Kurven ist bei gas- 

freiem o«-Zirkonium von der Temperatur ab- 

hangig, bei Zirkonium-Sauerstoff kommt noch 
der Einfluss der Sauerstoffkonzentration hinzu. 

Das Zusammenwirken beider Faktoren fiihrt — 

schliesslich dazu, dass negative Werte fiir 00/07’ 

auftreten. Mit einer Temperatursteigerung ist 

dann also in bestimmten Temperaturbereichen 
eine Widerstandsabnahme verbunden. Der Uber- 
gang von positiven zu negativen 00/07’-Werten, 
das heisst, das Maximum der Widerstand- 

Temperatur-Kurven, liegt bei um so tieferen 

Temperaturen, je mehr Sauerstoff gelést ist. 

So tritt zum Beispiel bei einer Probe mit 

18 At % Sauerstoff der héchste Widerstand bei 

etwa 550° K auf. Oberhalb dieser Temperatur 

nimmt o stetig ab. Dieser Abfall wurde bis zu 
2030° K_ verfolgt. 

Untersuchungen an hochreinem Jodid-Zir- 
konium zeigten, dass der Effekt nicht etwa 
durch Verunreinigungen hervorgerufen wird. 
Weiterhin konnte durch die genannten Gliih- 
behandlungen und durch Veranderung der Ab-— 
kithlungsgeschwindigkeit nachgewiesen werden, 
dass eine Diffusion der gelésten Sauerstoffatome 
iiber mehrere Gitterabstinde hinweg ebenfalls 
nicht als Erklarung fiir die gefundenen Er- 
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scheinungen dienen kann. Die beschriebene 
-aussergewOhnliche Temperaturabhangigkeit des 
elektrischen Widerstandes scheint demnach eine 
spezielle Eigenschaft des hexagonalen Zirko- 
nium-Sauerstoff-Mischkristalles zu sein. Wie aus 
Bild 12 hervorgeht, verhalt sich 6-Zirkonium 
mit 3,8 At % Sauerstoff durchaus normal, 
-wahrend sich bei «-Zirkonium mit emem ent- 
sprechenden Gasgehalt von 3,5 At °% bereits der 
erwihnte Temperatur einfluss abzuzeichnen be- 
ginnt (Bild 8). Deutungsversuche miissen also 
an die elektrischen Eigenschaften von «-Zir- 
konium beziehungsweise an eine elektronische 
-Wechselwirkung geléster Gasatome mit hexa- 
gonal angeordneten Zirkoniumatomen 
- kniipfen. 

Kine Moglichkeit zur Deutung des Wider- 
standsverlaufes von Zirkonium-Sauerstoff-Misch 
kristallen beruht auf der anomalen Temperatur- 
abhiingigkeit dieser Grosse bei gasfreiem «a- 
Zirkonium, wo der Widerstand mit der Tempe- 
ratur weniger als linear zunimmt (Bild 8). Diese 
Erscheinung wird so erklart 1°), dass eine Uber- 
lappung der Fermioberfliche mit der Brillouin- 
Zone, wahrscheinlich auf den (1012) und (1120) 
Ebenen, eintritt. Fiir das Ausmass der Uber- 
lappung und damit fiir die Zahl der Leitfahig- 
keitselektronen wichtig ist das Achsenverhaltnis 
c/a der Elementarzelle, da bei einer Veranderung 
dieses Verhiltnisses die Brillouin-Zone und 
damit auch die Uberlappung gedndert wird. 
Nun nimmt aber nach R. B. Russel 2°) c/a mit 
der Temperatur zu, was zu einer Kontraktion 
der Brillouin-Zone in der Richtung der hexa- 
gonalen Achse und zu einer verstérkten Uber- 
lappung fiithrt. Demzufolge steigt der Wider- 
stand mit wachsender Temperatur weniger als 
linear an. Aus Messungen der Gitterparameter 
im System Zirkonium-Sauerstoff 21) geht hervor, 
dass das Verhialtnis c/a auch durch gelosten 
Sauerstoff geiindert wird; es steigt bei Konzen- 
trationen tiber 20 At % Sauerstoff stark an, 
kleinere Gasgehalte haben nur eine geringe 
Wirkung. Dies bedeutet, dass sowohl eine 
Temperatursteigerung als auch eine Aufnahme 
von Sauerstoff in «-Zirkonium eine starkere 
Uberlappung und damit eine Verminderung des 


an- 


Widerstandes bewirkt. So ist denkbar, dass 
dieser Effekt den gewohnlichen Widerstands- 
zuwachs bei einer Temperatursteigerung, der 
auf den Gitterschwingungen der Metallatome 
beruht, ausgleichen und sogar tibersteigen kann. 

Eine weitere Deutungsmoglichkeit griindet 
sich auf der Annahme eines Hlektronenaus- 
tausches zwischen dem gelésten Sauerstoff und 
dem Leitfahigkeitsband des Metalls. Sauerstoff 
wird bekanntlich als Anion im Zirkonium ge- 
lost 18). Nimmt man nun an, dass sich der 
Ionisationsgrad des Sauerstoffs mit steigender 
Temperatur verringert, so erhoht sich dadurch 
die Elektronendichte im Leitfahigkeitsband. 
Dies hat eine Verminderung des Widerstands 
zu Folge. 

Die angefiihrten Deutungsversuche lassen die 
Erscheinung wenigstens qualitativ verstehen. 
Zur Zeit kann jedoch noch nicht entschieden 
werden, inwieweit die beiden Deutungen das 
beobachtete Verhalten der Mischkristalle richtig 
widergeben. 

Schliesslich sei noch darauf hingewiesen, dass 
bei Mangan ebenfalls eine aussergewéhnliche 
Temperaturabhangigkeit des spezifischen Wider- 
standes beobachtet wird 22). Oberhalb von etwa 
940° K tritt bei der «-Mangan-Phase ein nega- 
tiver Temperaturkoeffizient auf. Auch bei allen 
anderen Modifikationen fallt der Widerstand 
mit steigender Temperatur ab. Weiter wurde 
festgestellt, dass eine Verunreinigung des Metalls 
mit Gasen wahrend der Probenherstellung zu 
einer Verminderung des Temperaturkoeffizienten 
des Widerstandes fithrt. Auch bei Mischkristallen 
des hexagonalen «-Titans mit Aluminium, Zinn, 
Kupfer und Sauerstoff wurde eine Abnahme der 
Grosse 00/07’ mit steigendem Gehalt an Zusitzen 
festgestellt °°). Hin negativer Temperaturkoeffi- 
zient des elektrischen Widerstandes ergab sich 
auch bei kubisch-raumzentrierten Substitutions- 
mischkristallen des 6-Titans mit Niob 24); dieser 
Effekt ist zu Aussagen iiber den spezifischen 
Widerstand von reinem f-Titan herangezogen 
worden. 


Dem Bundesministerium fiir Atomkernenergie 
und Wasserwirtschaft, sowie dem Fernmelde- 
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technischen Zentralamt der Deutschen Bundes- 
post in Darmstadt sei fiir die Unterstiitzung 
dieser Arbeit gedankt. 
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Mit Hilfe von metallographischen Untersuchungen und 
Widerstandsmessungen wurde der Aufbau des Systems 
Zr—ZrOz ermittelt. Dazu wurden Drahte aus reactor- 
grade Zirkonium bei Temperaturen zwischen 1600 
und 2030° K und bei einem Druck von 1,5 < 10-3 Torr 
isotherm und isobar mit Sauerstoff begast. Unter 
diesen Bedingungen lag zu jedem Zeitpunkt der 
Begasung eine gleichmassige Sauerstoffkonzentration 
tuber den gesamten Drahtquerschnitt vor. 

Nach den vorliegenden Untersuchungen weicht das 
ermittelte Zustandsdiagramm an einigen Stellen von 
alteren Bearbeitungen ab. Diese Abweichungen be- 
ziehen sich auf die Léoslichkeit von Sauerstoff in 
a«-Zirkonium, auf die Abgrenzung des Zweiphasen- 
gebietes zwischen «a-Zirkonium und f-Zirkonium, 
sowie auf das Lésungsvermégen von ZrO fir Zr. 
Hierbei macht der Verlauf der Sattigungsgrenze des 
Oxydes die Existenz einer Hochtemperaturform von 
ZrOz oberhalb von 1850° K wahrscheinlich. Dieser 
Hochtemperaturzustand war nicht abschreckbar und 
wurde deshalb nicht naher untersucht. 

Fir die Temperatureinstellung interessierte das 
Gesamtemissionsvermégen des Oxydes und sein 
spezifischer Widerstand. Ungefihre Werte fiir diese 
beiden Gréssen wurden ermittelt. 


The constitution of the Zr—ZrOz system has been 
established by means of metallographic investigation 
and resistivity measurements. Wires of reactor grade 
zirconium were isothermally and isobarically loaded 
with oxygen at a pressure of 1.5 x 10-3 mm of 
mercury and at temperatures in the range 1600- 
2030° K. Under these conditions, a uniform oxygen 


concentration existed throughout the wire cross- 
section at all stages of oxygen loading. 

According to the present investigation, the phase 
diagram differs in some particulars from earlier 
diagrams. These deviations refer to the solubility of 
oxygen in « zirconium, the delineation of the two 
phase region between « and f zirconium, and the 
solubility of Zr in ZrOz. The form of the solubility 
limit of Zr in ZrOzg suggests the existence of a high 
temperature form of ZrOz stable above 1850° K. This 
high temperature form could not be retained by 
quenching and was therefore not investigated further. 

A knowledge of the total emissivity and the resisti- 
vity of the oxide was of importance for adjusting the 
temperature of the specimens. Approximate values of 
these quantities were determined. 


A Vaide de recherches métallographiques et de mesures 
de résistivité, on a déterminé la constitution du 
systéme Zr—ZrOz. Pour cela, des fils de Zr de pureté 
nucléaire ont été chargés en oxygéne & une pression 
de 1,5 x 10-3 Torr. a des températures comprises 
entre 1600 et 2030° K, soit & température constante, 
soit & pression constante. Dans ces conditions, il se 
produisait a chaque instant du chargement, une con- 
centration en oxygéne homogeéne sur la section totale 
du fil. 

D’aprés ces recherches, on a constaté que le dia- 
gramme d'état s’écarte en certains endroits des 
précédentes déterminations. Ces écarts ont trait & la 
solubilité de l’oxygéne dans le zirconium, & la limite 
du domaine a deux phases entre le zirconium « et le 
zirconium f ainsi qu’a la possibilité de la solution 


t+ Teil 2 der von der Fakultat fiir Natur- und Geisteswissenschaften der Technischen Hochschule Stuttgart 
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de ZrOz dans le zirconium. Le tracé de la limite de 
saturation de Voxyde rend done vraisemblable 
Vexistence d’une forme stable de Z1Oz & haute tempé- 
rature au-dessus de 1850° K. Cette forme stable a 
température élevée n’était pas “‘trempable” et par 


Einleitung 

Bisherige Kinetikmessungen !~!) in diesem 
System, die vornehmlich im Druckbereich von 
0,076 bis 800 Torr und bei Temperaturen 
zwischen 570 und 1770° K ausgefiihrt wurden, 
ergaben kubische oder parabolische Oxydations- 
gesetze. Diese konnten fiir den gesamten 
Temperaturbereich zusammenfassend durch eine 
mehrgliedrige Formel beschrieben werden *). 
Unterhalb von 0,7 Torr machte sich ein geringer 
Einfluss des Sauerstoffdruckes bemerkbar 2). 

Als endgiiltiges Reaktionsprodukt entstand 
dabei monoklines ZrO21). Allerdings wurden 
Anzeichen dafiir beobachtet, dass im Anfangs- 
stadium der Oxydation tetragonales Zirkonium- 
dioxyd 8) vorkommt. Bei der Oxydation diinner 
Metallfilme an Luft bei 573° K wurde auch 
kubisches ZrO2 festgestellt ), welches in die 
tetragonale und die monokline Modifikation 
iiberging. Kubisches Oxyd wurde von H. A. 
Porte und Mitarbeitern 1°) auch bei der Oxyda- 
tion kompakter Zirkoniumproben beobachtet. 
Es liess sich aber von der tetragonalen Form 
nicht eindeutig unterscheiden. 

Uber die Stabilitat von ZrOz ist bekannt, 
dass unterhalb von 1320°K die monokline 
Modifikation, oberhalb dieser Temperatur die 
tetragonale Form bestindig ist 12-14). Zusitzlich 
wird in alteren Arbeiten an unreinerem Zir- 
koniumdioxyd tiber eine kubisch flaichenzen- 
trierte Modifikation vom Fluorittyp als weitere 
Hochtemperaturform berichtet, welche von 
2170° K bis zum Schmelzpunkt bei 2970° K 
bestandig sein soll. Jedoch wurde diese Phase 
bisher nur in Mischungen von ZrOz mit MgO 
oder CaO sicher nachgewiesen }), 

Bei den erwahnten Kinetikuntersuchungen 
wurde die méglicherweise eingetretene Lésung 
von Sauerstoff im Zirkoniumgitter véllig iiber- 
deckt von der wesentlich rascher ablaufenden 
Oxydation an der Probenoberfliche. Durch 
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suite elle n’a pas pu étre étudiée plus en détail. 

Le pouvoir total d’émission de l’oxyde et sa rési- 
stance spécifique sont intéressantes. a connaitre pour — 
Vajustement de la température. Des valeurs approxi- ~ 
matives de ces deux grandeurs ont été calculées. 


Wahl eines ausreichend niedrigen Druckes 
(1,5 x 10-3 Torr) und hoher Temperaturen (1580 
bis 1930° K) konnte bei den im folgenden be- 
schriebenen Versuchen erreicht werden, dass 
zunichst nur eine Losung von Sauerstoff im 
Probeninnern stattfand und erst nach nahezu 
vollstaindiger Sattigung der gebildeten Misch- 
kristalle die Oxydbildung an der Probenober- 
fliche einsetzte. 

Die gewihlten Versuchsbedingungen gestat- 
teten somit die Herstellung von Proben aus — 
Zirkonium-Sauerstoff-Mischkristallen, welche 
sich zur Untersuchung der Ldoslichkeit von 
Sauerstoff in «- und #-Zirkonium, sowie zum 
Studium des Gleichgewichtes mit Zirkonium- 
dioxyd heranziehen liessen. Den Ausgangspunkt 
fiir diese Konstitutionsuntersuchungen bildete 
eine Arbeit von R. F. Domagala und D. J. 
McPherson 16), deren Ergebnisse in Bild 4 durch 
gestrichelte Linien angegeben sind. Diese Be- 
funde wurden an Legierungen gewonnen, welche 
aus Zirkonium und Zirkoniumdioxyd erschmol- 
zen, bei den zu untersuchenden Temperaturen 
gegliiht und im abgeschreckten Zustand gepriift 
wurden. 


Reaktion von Zirkonium mit Sauerstoff 


PROBENMATERIAL UND VERSUCHSDURCH- 
FUHRUNG 


Fir die Versuche standen drahtférmige 
Proben der Qualitiit reactor grade zur Ver- 
fiigung, welche hinsichtlich ihrer Reinheit und 
ihrer Abmessungen friiheren Angaben 17) ent- 
sprachen. Die Versuchsproben wurden mit 
einem Gemisch aus 90 ml Wasser, 90 ml 
konzentrierter Salpetersiure und 18 ml kon-— 
zentrierter Flusssiure 18) chemisch poliert und 
anschliessend durch eine Hochvakuumgliihung 
bei 1930° K rekristallisiert. Die Kinetikunter- 
suchungen wurden isotherm-isobar mit nach- 
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gereinigtem Sauerstoff bei einem konstanten 
~ Druck von 1,5x10-3 Torr im Temperatur- 
bereich zwischen 1580 und 1930° K durch- 
gefiihrt. 

Zu Beginn eines jeden Versuchs wurden die 
Proben durch direkte Widerstandsheizung auf 
die gewiinschte Temperatur gebracht und 
- schrittweise begast. Dazu wurde fiir jeweils 
30 Sek. im abgeschlossenen Reaktionsraum ein 
Sauerstoffdruck von 1,510-3 Torr mit einer 
Konstanz von etwa + 10 % eingestellt und die 
verbrauchte Gasmenge volumetrisch bestimmt. 
Zwischen den einzelnen Begasungsschritten 
mussten aus apparativen Griinden gleich lange 
Pausen eingeschoben werden, in denen die 
Drahte bei der Versuchstemperatur im Hoch- 
vakuum gegliiht wurden. Diese Pausen, die zu 
der Begasungszeit nicht hinzugerechnet wurden, 
entsprachen also einer kurzen Homogenisierungs 
glihung von 30 Sek Dauer nach jedem Be- 
gasungsschritt. Waihrend dieser Hochvakuum- 
gliihung verinderte sich der Sauerstoffgehalt 
der Proben nicht. 


VERSUCHSERGEBNISSE 


Die erhaltenen Kinetikkurven sind in Bild 1 
zusammengestellt. Demnach fallen die Kurven 
innerhalb der Messfehler praktisch zusammen. 
In allen Fallen schliesst sich an einen leicht 
gekriimmten Anfangsteil ein linearer Endteil an. 
In Bild 1 sind die Kurven der Ubersichtlichkeit 
wegen nur bis zum Beginn der Oxydbildung 
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gezeichnet, sie beziehen sich somit lediglich auf 
die reine Losungsbildung. 

Aus den Endpunkten der Losungsbildung 
bzw. den Punkten des Oxydationsbeginns lassen 
sich die Loslichkeitsgrenzen fiir die einzelnen 
Temperaturen berechnen. Dabei liegen die er- 
mittelten Werte zwischen 31,7 At % Sauerstoff 
fiir 1930° K und 28,5 At % fiir 1580° K. Diese 
Angaben konnen aber zuniachst nur als Naherung 
betrachtet werden, da ja bei Beginn der Oxyd- 
bildung die Lésungsbildung noch nicht abge- 
schlossen sein muss. Die folgenden Uberlegungen 
und spiiter beschriebene Messungen schliessen 
jedoch diese Moglichkeit weitgehend aus. Unter 
den vorliegenden Bedingungen erhalt man also 
eine scharfe zeitliche Trennung von Lésungs- 
bildung und Oxydation. 

Die Bildung einer festen Lésung erfolgt in 
mehreren atomistischen Teilschritten. Diese 
sind: Diffusion von Sauerstoffmolektilen im 
Gasraum zur Probenoberfliiche, Adsorption und 
Dissoziation des Sauerstoffs an der Probenober- 
fliche, Ubertritt von Sauerstoffionen in das 
Metallgitter und Diffusion innerhalb des Metalls. 
Dabei ist die Geschwindigkeit der Loésungs- 
bildung bestimmt durch die Geschwindigkeit 
des langsamsten Teilschrittes. Die weitgehende 
Ubereinstimmung der Kurven des Bildes 1 
besagt, dass der geschwindigkeitsbestimmende 
Teilschritt im untersuchten Bereich nahezu 
temperaturunabhaingig sein muss. Von den 
oben genannten vier Teilschritten trifft diese 
Forderung am besten fiir die Diffusion im 
Gasraum zu. 

Um die Richtigkeit dieser Annahme zu iiber- 
priifen, wurde die Zahl der pro Zeiteinheit auf 
die Flacheneinheit auftreffenden Sauerstoff- 
molekiile nach gaskinetischen Gesetzen 19) er- 
rechnet. Hierbei besteht allerdings noch eine 
gewisse Unsicherheit hinsichtlich der im Gas- 
raum herrschenden Temperatur. Da nimlich bei 
dem angewendeten Druck von 1,5 10-3 Torr 
die freie Weglange der Gasmolekiile ungefihr 
den Apparaturabmessungen entspricht, werden 
sowohl an der gekiithlten Rezipientenwand 
reflektierte, als auch im Gasraum elastisch 
zusammengestossene Molekiile auf die Proben- 
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oberflache auftreffen. Unter Anwendung der 
Temperatur des gekiihlten Rezipienten als 
unterer Temperaturgrenze und der Proben- 
temperatur als oberer Grenze erhalt man den 
aus theoretischen Griinden zu erwartenden 
Bereich fiir die Reaktionsgeschwindigkeit von 
1,1 10-2 bis 2,85 10-2 mg/Sek cm?. Experi- 
mentell ergeben sich aus Bild 1 Werte im Bereich 
von 1,0 x 10-2 (1830° K, 900 Sek.) bis 2,0 x 10~? 
mg/Sek cm? (1580° K, 0 Sek). Diese gute Uber- 
einstimmung stellt den quantitativen Beweis 
dafiir dar, dass unter den angewendeten Be- 
dingungen die Reaktionsgeschwindigkeit tat- 
siichlich durch die Diffusion von Sauerstoff- 
molekiilen im Gasraum bestimmt wird. 

Es ist noch zu erwaihnen, dass theoretisch 
ein vollkommen linearer Verlauf der Kurven 
des Bildes 1 zu erwarten wire. Die Heizung der 
Proben fiihrt aber zu einer anfanglichen Er- 
wirmung des Gases und verschiedener Appa- 
raturteile, welche erst nach 100 bis 200 Sek 
Begasungszeit in einen stationéren Zustand 
ubergeht. Die anfaingliche Erwarmung des Gases 
bedingt die beobachtete Abnahme der Reak- 
tionsgeschwindigkeit. 

Die Kinetikversuche wurden iiber die Losungs- 
bildung hinaus auch in das Gebiet der Oxyd- 
bildung weitergefiihrt. Da der Beginn der 
Oxydation durch Emissionsmessungen sehr 
sorgfaltig bestimmt wurde, kénnen aus den 
zugehorigen Werten fiir die bis dahin aufge- 
nommenen, geldsten Sauerstoffmengen unge- 
fahre Angaben iiber die maximale Léslichkeit 
von Sauerstoff in Zirkonium entnommen werden. 
Diese stimmen mit den ermittelten Werten fiir 
die Léslichkeitsgrenze (Tabelle 1), welche spater 
an homogenisierten Proben festgestellt wurden, 
sehr gut iiberein. Kine Ausnahme stellen ledig- 
lich die Befunde bei 1580°K dar, wo die 
Kinetikmessungen einen um etwa 2 At % zu 
niedrig liegenden Wert ergaben. Die Uberein- 
stimmung der tibrigen Werte beweist, dass bei 
diesen Temperaturen und bei einem Druck von 
1,510-% Torr die Diffusion von Sauerstoff in 
Zirkonium so rasch erfolgt, dass stets eine 
gleichmassige Sauerstoffverteilung iiber den ge- 
samten Probenquerschnitt vorliegt und dass 
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zudem die Oxydation erst nach erfolgter Satti- 
gung einsetzt. 

Diese Befunde wurden durch eine rechnerische 
Abschiitzung unter Anwendung bekannter Dif- 
fusionskonstanten fiir Sauerstoff in «-Zirko- 
nium 29.21) gepriift. Nach dieser Abschatzung 
war eine gleichmissige Sauerstoffverteilung bei 
Temperaturen oberhalb 1700° K zu erwarten. 
Das Ergebnis der Versuche, dass schon bei etwa 
1600° K der aufgenommene Sauerstoff gleich- 
miassig tiber den Probenquerschnitt verteilt ist, 
steht damit in befriedigender Ubereinstimmung. 

Bei der Fortfiihrung der Kinetikmessungen 
im Gebiet der reinen Oxydbildung erwartet man 
ein lineares Zeitgesetz der Oxydation, da die 
Diffusion im Gasraum der geschwindigkeits- 
bestimmende Schritt der Reaktion ist. Zur 
Berechnung der aufgenommenen Sauerstoff- 
menge muss die jeweilige Grenzflache Oxyd-Gas 
herangezogen werden, welche aber nur fiir 
Anfang und Ende des Versuchs aus den Proben- 
massen bestimmt werden kann. Die so ermittel- 
ten Geschwindigkeitskonstanten sind bei allen 
Temperaturen nahezu gleich gross, sie liegen 
aber unter den fiir die reine Lésungsbildung 
gefundenen und aus der Theorie berechneten 
Werten. Dies ist damit zu erkliren, dass die 
stirkere Wairmestrahlung des Oxyds eine stir- 
kere Erwarmung der Umgebung und damit eine 
stérkere Reaktionshemmung zur Folge hat. 

Die Einstellung der Temperatur von ober- 
flachlich oxydierten Proben war nicht aus dem 
fir blanke Draihte berechneten Zusammenhang 
zwischen Temperatur und Heizstromstirke 17) 
moglich, da das Gesamtemissionsvermégen dieses 
Oxyds zunichst nicht bekannt war. Daher 
wurde die wahre Probentemperatur in diesem 
Fall durch pyrometrische Messung der Tempe- 
ratur eines kleimen Loches in der Drahtober- 
fliche bestimmt (schwarzer Strahler). Das Loch 
hatte einen Durchmesser von 0,2 mm und eine 
Tiefe von etwa 0,4 mm. 


REAKTIONSPRODUKT 

Der Aufbau der bei den Begasungsversuchen 
gebildeten Oxydschichten ist von der Tempe- 
ratur abhangig. Bis zu 1730° K entsteht eine 
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hellgraue, zusammenhingende Schicht, in der 
einzelne, an der Oberfliche eng anliegende 
Niadelchen zu erkennen sind. Bei 1830° K sind 
die Nadeln grésser und die Schicht ist dunkler 
gefarbt. Bei 1930° K  schliesslich wird eine 
rauhe, schwarz glinzende Oberfliche gebildet 
(Bild 2). 

Im Querschliff (Bild 3a) ist die bei einer 
Begasungstemperatur von 1730° K  gebildete 
gleichmassige, dichte Oxydschicht (dunkel) zu 
erkennen. Bei Temperaturen tiber 1850° K 
(Bild 3b und Bild 3c) gebildetes Oxyd enthalt 
nach dem Abkiihlen auf Raumtemperatur 
metallische Ausscheidungen. Zudem sind in den 
Metallkornern und an deren Korngrenzen Oxyd- 
teilchen ausgeschieden. Sowohlim Oxyd (dunkel) 
als auch im Metall (hell) sind die ausgeschiedenen 


a) Gefiige der Oxydschicht bei Oxydation unterhalb 
von 1850°K, oxydiert bei 1730°K, 15 Minuten. x 160 


ce) oxydiert bei 1930° K, 3 Minuten. 


« 300 


Bild 3. 
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Bild 2. Oberfliche oxydierter Zirkoniumdrahte, 
oxidiert bei 1630° K (oben) und 1930° K (unten). x 10 


b) Gefiige der Oxydschicht bei Oxydation oberhalb 
von 1850°K, oxydiert bei 1930°IX, 15 Minuten. x 140 


d) Gefiige des Metallkerns einer bei 1930° K oxy- 
dierten Probe. x 400; pol. Licht. 


Gefiige von oxydierten Proben 
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Partikel zur Matrix in bestimmter Weise orien- 
tiert. Bild 3d zeigt die Oxydausscheidungen im 
Metallkern einer bei 1930° K oxydierten Probe 
in starkerer Vergrésserung. In Bild 3c erkennt 
man, wie bei derselben Begasungstemperatur 
die Oxydbildung von einzelnen Stellen ausgeht 
und ungleichmiassig fortschreitet. 

Die Griinde fiir die Ausscheidungen im metall- 
ischen und oxydischen Bereich werden weiter 
unten eingehender besprochen. Eine rasche 
Abkiihlung der Proben in Argon brachte gegen- 
iiber der normalen, langsameren Abkithlung im 
Hochvakuum keine Verainderungen. 

Nach rontgenographischen Untersuchungen 
liegt bei Raumtemperatur in allen beobachteten 
Oxydschichten die monokline Modifikation von 
Zirkoniumdioxyd vor, in Ubereinstimmung mit 
Angaben von O. Ruff und F. Ebert 22). Auch die 
Ausscheidungen im Metall bestehen aus dieser 
Phase. Anzeichen fiir die teilweise Abschreck- 
barkeit der oberhalb 1320° K stabilen tetrago- 
nalen Modifikation waren im Gegensatz zu 
friiheren Ergebnissen 28) nicht vorhanden. 
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Konstitution des Systems Zirkonium-Sauerstoff 


Die beschriebenen Widerstandsmessungen 1”) 
und Kinetikuntersuchungen haben gezeigt, dass 
die bei hGheren Temperaturen stabilen Zustande 
durch rasche Abkiihlung auf Raumtemperatur 
nicht im metastabilen Zustand erhalten bleiben. 
Mit dieser mangelnden Abschreckbarkeit der 
Zirkonium-Sauerstoff-Proben diirften verschie- 
dene Erscheinungen zusammenhangen, welche 
mit dem von R. F. Domagala und D. J. 
McPherson 16) (Bild 4) anhand von abge- 
schreckten Legierungen aufgestellten Zustands- 
bild nicht in Einklang zu bringen sind. Es 
schien daher notwendig, einige Bereiche dieses 
Diagramms durch Hochtemperaturmessungen 
neu zu bearbeiten. 


AUSDEHNUNG DES ZWEIPHASENGEBIETES «+/ 
Die Grenzen dieses Gebietes wurden durch 
metallographische Untersuchungen und durch 
Widerstandsmessungen bei hohen Temperaturen 
ermittelt. 
Die metallographischen Untersuchungen seien 
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Teildiagramm des Systems Zirkonium-Sauerstoff. 
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anhand von Bild 5a erliutert. Begast man unter 
den beschriebenen Bedingungen einen Zirko- 
nium-Draht mit Sauerstoff, so wird in der 
B-Phase Gas gelost, bis die Stabilitaétsgrenze 
dieser Kristallart erreicht ist. Da der langsamste 
Schritt dieser Reaktion die Diffusion in der 
Gasphase ist, wird der Sauerstoff iiber den 
ganzen Drahtquerschnitt in jedem Zeitpunkt 
gleichmassig verteilt sein. Nach Erreichen der 
Grenzkonzentration x; bilden sich am Umfang 
des Drahtes «-Kristalle mit der Konzentration 
x2. Begast man bis zur nominellen Konzen- 


Temperatur 


1 
X_ Sauerstoffkonz. 


X, y 
Bild 5a System Zr-O schematisch 


ca. 35 X 


Bild 5b 
Querschliff eines Drahtes der Konz.y¥ 


Bild 5. 


tration y, so besteht die Probe aus einem 
Hohlzylinder aus «-Kristallen der Konzen- 
tration x2, welcher einen Zylinder aus /-Kristal- 
len der Zusammensetzung 2, umhiillt. Beim 
Abkiihlen auf Raumtemperatur wandelt sich 
6B in « um, dabei ist das durch Umwandlung 
entstandene « von dem durch die Reaktion 
zwischen Gas und Metall direkt gebildeten « 
leicht zu unterscheiden (Bild 5b). Das im 
Querschliff (Bild 5b) bestimmbare Flachen- 
verhaltnis /’,/F',ist abhangig von der nominellen 
Konzentration y. Aus verschiedenen Werten 
von F,/F,, die verschiedenen y-Gehalten zuge- 
horen, kénnen die unbekannten Konzentra- 
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tionen 2, und 2, graphisch oder rechnerisch 
ermittelt werden. Im vorliegenden Fall wurde 
das Flachenverhaltnis gleich dem Mengenver- 
haltnis gesetzt, was bei Beriicksichtigung des 
Ausdehnungsverhaltens 24) von Zirkonium und 
des Kinflusses von Sauerstoff auf das spezifische 
Volumen einen maximalen Fehler von 0,8 % 
ergibt. Die Konzentrationsangaben sind aber, 
wie erwa&hnt 17), insgesamt schon mit einer 
Ungenauigkeit von +6 % und —3 % behaftet. 

Die Messungen wurden mit Proben durch- 
gefiihrt, welche bei 1730, 1830 und 1930° K 


Bestimmung des Zweiphasengebietes «- + $-Zirkonium. 


begast worden waren. Um eine dem Temperatur- 
gleichgewicht entsprechende Konzentrations- 
verteilung sicherzustellen, wurde in einer zweiten 
Messreihe an die Begasungen noch eine Homo- 
genisierungsgliihung von jeweils 24, 1 bzw. 
4 Stunden angeschlossen. Beide Messreihen 
ergaben dieselben Werte. Die entsprechenden 
Ergebnisse sind in Bild 4 eingetragen (Kreuze). 
Man erkennt eine geringe Abweichung gegen- 
iiber bekannten Werten nach grésseren Sauer- 
stoffgehalten hin. 

Die Durchfiihrung und die Ergebnisse der 
Widerstandsmessungen wurden bereits friiher 
beschrieben. Nachfolgend werden deshalb nur 
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noch die fiir die Konstitution wichtigen Ergeb- 
nisse herausgestellt. 

Bei den Widerstandsmessungen an vorbe- 
gasten Drahten mit indirekter Heizung sei auf 
die Kurven des Bildes 8 im ersten Teil der 
Arbeit 17) verwiesen, aus denen die Tempera- 
turen fiir den Beginn der «—6-Umwandlung zu 
entnehmen sind. Die erhaltenen Werte sind in 
Bild 4 eingetragen (Quadrate). Die Unter- 
suchungen konnten nicht iiber 4 At % Sauer- 
stoff ausgedehnt werden, da die erhdhten 
Umwandlungstemperaturen experimentell nicht 
mehr erfasst werden konnten. 

Hinsichtlich der Messergebnisse bei direkter 
Heizung sei auf das Bild 11 derselben Arbeit 1”) 
verwiesen. Die dort gezeigten Widerstand- 
Temperatur-Kurven dienten zur Festlegung der 
Stabilitatsgrenzen von «- und £-Mischkristallen 
bei Temperaturen von 1530 bis 2030° K. Dabei 
waren die Phasengrenzen aus den Unstetig- 
keiten des Kurvenverlaufs zu entnehmen. Wie 
Bild 4 zeigt, stimmen die so erhaltenen Werte 
(Kreise) mit den metallographischen Unter- 
suchungen gut iiberein. Die Ergebnisse ermég- 
lichen die Abgrenzung des «+/-Gebietes 
zwischen 1130 und 2030°K. Der Bereich 
zwischen 1250 und 1500° K konnte zwar aus 
apparativen Griinden nicht direkt untersucht 
werden, doch gestatten die Messungen eine hin- 
reichend sichere Interpolation in diesem Gebiet. 
Demnach ergibt sich gegeniiber den Alteren 
Angaben 16) eine leichte Verschiebung der 
Phasengrenzen nach héheren Sauerstoffgehalten 


hin. 


LOSLICHKEITSGRENZE SAUERSTOFFREICHER 
O&-MISCHKRISTALLE 


Zur Bestimmung der Léslichkeitsgrenze wur- 
den Zirkoniumdraihte zunidchst bei 1930° K 
schrittweise begast. Nach jedem Schritt wurde 
der Widerstand bei der Begasungstemperatur 
festgestellt. Anschliessend wurde der Heizstrom 
so verringert, dass die Probe auf 1830, 1730, 
1630 und 1580° K abkiihlte. Bei diesen Tempe- 
raturen wurde wiederum der Widerstand ge- 
messen. Hine nochmalige Erhitzung auf 1930° K 
gestattete einen Vergleich des Widerstandes 
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mit dem Anfangswert vor der Temperatur- 
behandlung, der in allen Fallen eine Uberein- 
stimmung von + 0,1 % erbrachte. Anschlies- 
send wurde die Probe innerhalb von 5 Sek direkt 
auf 1580° abgekiihlt. Nach einer erneuten Kr- 
hitzung auf 1930° K wurde das Verfahren fiir 
1630° wiederholt und anschliessend die Begasung 
fortgesetzt. Dieses Vorgehen sollte den Beginn 
der Oxydausscheidung bei tieferen T’empera- 
turen deutlicher erkennen lassen. Wird namlich 
eine homogene «-Probe mit etwa 32 At % 
Sauerstoff von hohen Temperaturen langsam 
abgekiihlt, so entstehen relativ grosse Oxyd- 
ausscheidungen. Schreckt man dagegen rasch 
ab, so erhalt man zwar feinere, aber zahlreichere 
Ausscheidungen, die auf den elektrischen Wider- 


940 [ 
© 71930 °K 
680 |— @ 1830 
oe 1730 I! 
x. 1630 langsam rr 
x rasch abge- : H 
GQ 1560 langsam_ kUAlt ie 
a rasch | ri 
‘eo 620 Oberfldchenoxyd 1! 
S I 
} 
BS | 
5 | 
% 760 
SS 
a 
aS) 
> 
c 
a 
Q 
2 
% 700 
640 
560 
27,5 30 32,5 
Sauerstoff in At, 
Bild 6. Ermittlung der Temperaturabhangigkeit der 


Léslichkeitsgrenze von o«-Zirkonium. 
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stand einen staérkeren Einfluss ausiiben als die 
wenigen, grdsseren Partikel. 

Die so erhaltenen Widerstandsisothermen 
(Bild 6) verlaufen im Bereich homogener «- 
Mischkristalle bis ttber 30 At °4 Sauerstoff hin- 
aus erwartungsgemiss linear, wobei die Werte 
fiir langsame und fiir rasche Abkihlung zu- 
sammenfallen. Oberhalb von etwa 30,5 At % 
Sauerstoff knicken die Kurven zu héheren 
Widerstandswerten ab, insbesondere bei rascher 
Abkihlung. Die Knickpunkte der Isothermen 
zeigen die Loslichkeitsgrenze bei den betreffen- 
den Temperaturen an. Die Messungen wurden 
abgebrochen, sobald bei der Begasung bei 
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Pherson hatten ihre metallographischen Beo- 
bachtungen an Proben vorgenommen, die von 
hohen Temperaturen abgeschreckt und dann 
zu Aussagen tiber die Verhiltnisse bei den be- 
treffenden Abschrecktemperaturen herange- 
zogen worden waren. Zahlreiche eigene Ver- 
suche zeigten jedoch, dass der bei hohen 
Temperaturen stabile Zustand der sauerstoff- 
reichen «-Mischkristalle nicht abschreckbar ist, 
sondern waihrend des Abschreckens Oxyd aus- 
scheidet. Somit kann die Temperaturabhangig- 
keit dieser Sattigungsgrenze nur durch Hoch- 
temperaturversuche einwandfrei bestimmt wer- 
den. 


TABELLE | 


Sattigungsgrenzen im System Zirkonium-Sauerstoff 


o=-Zr 
Temp. p-Zr Oxydationsbeginn ZrO 
(°K) O (At %) ; | bei O (At %) 
gS O (At %) | Kinetikversuchen - 
| O (At %) 
2030 11,1 1852) ue 3255 63,0 
1930 10,0 liviadiy: tile: weablle Z Duo! 63,2 
1830 8,2 GE 5) ols GLO, 30,4 63,5 
(canlsi0s 7 = 17.) 
1730 7,0 PSA Omtrm oie: 31,2 66,5 
1630 5,9 30,7 30,5 
1580 30,4 28,5 
1530 4,0 66,5 


1930° K eine Oxydbildung an der Oberflache 
einsetzte. Fiir 1830° K lasst sich die Léslich- 
keitsgrenze auf diese Weise nur unsicher be- 
stimmen. Es wurde deshalb, ebenso wie bei 
2030° K, ein gesonderter Oxydationsversuch 
bei 1830° K durchgefiihrt. Die ermittelten Werte 
fir das Lésungsvermogen sind in Bild 4 ein- 
gezeichnet (Kreise) und zusammen mit den 
iibrigen Werten fiir die Sittigungsgrenzen in 
Tabelle 1 aufgefiihrt. 

Nach friiheren Bearbeitern 16) ist die Satti- 
gungserenze der sauerstoffreichen «-Misch- 
kristalle temperaturunabhangig. Diese, von den 
eigenen Befunden abweichende Feststellung ist 
mit der dort gewahlten Probenherstellung leicht 
zu erklaren. R. F. Domagala und D. J. Me. 


SCHMELZPUNKTBESTIMMUNGEN 


Zur Vervollstandigung der Konstitutions- 
untersuchungen wurde der Schmelzpunkt einiger 
sauerstoffhaltiger Drihte bestimmt. Die Mes- 
sungen wurden in einem Wolframrohrofen sowie 
auch in der bereits erwaihnten Begasungs- 
apparatur 1”) ausgefiihrt. Zur Bestimmung der 
betreffenden Schmelztemperaturen diente im 
Wolframrohrofen die Erwiairmung eines ge- 
eichten Strahlungsempfingers, wihrend bei 
Beniitzung der Begasungsapparatur die Inten- 
sitat der von der Probe ausgesandten Wirme- 
strahlung gemessen wurde. Dazu wurde zunichst 
fiir jede Probe die Strahlungsintensitat zwischen 
1530 und 2030°K in Abhingigkeit von der 
Temperatur gemessen. Danach erfolgte die 
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Begasung bei 1930°K bis zum gewitinschten 
Sauerstoffgehalt. Sodann wurde die Temperatur 
bis zum Durchschmelzen des Drahtes stetig 
erhéht und die Strahlungsintensitat am Schmelz- 
punkt bestimmt. Hieraus liess sich unter An- 
wendung des aufgestellten Zusammenhangs 
zwischen Temperatur und Strahlungsintensitat 
die Schmelztemperatur mit einer Ungenauigkeit 
von + 30° ermitteln. Die gefundenen Schmelz- 
punkte sind in Bild 4 eingetragen und stimmen 
recht gut mit friiheren Angaben iiberein. Das 
bei etwa 24 At % Sauerstoff erwartete Maximum 
wird allerdings nur undeutlich wiedergegeben. 


LOSLICHKEITSGRENZE DES OXYDS 

Bei der Beschreibung der Kinetikversuche 
wurde bereits auf metallische Ausscheidungen 
innerhalb der Oxydschicht von abgeschreckten 
Proben hingewiesen, welche nur bei Begasungen 
oberhalb einer ziemlich scharf ausgebildeten 
Temperaturgrenze von etwa 1850° K auftreten. 
Werden die Drahtproben unterhalb dieser 
Temperaturgrenze begast, so entsteht eine 
dichte Oxydschicht, in welcher beim Abschrec- 
ken praktisch kein Metall ausgeschieden wird. 
Auch in Proben mit einer anfanglich dichten 
Schicht, die nur ganz kurzzeitig tiber die 
erwihnte Temperaturgrenze erhitzt wurden, 
sind metallische Ausscheidungen in der Oxyd- 
inde zu beobachten. 
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Auf Grund dieser Befunde ist zu schliessen, 
dass sich bei etwa 1850° K die Léslichkeit von 
Zirkonium in Zirkoniumdioxyd innerhalb eines 
engen Temperaturbereiches 7; sehr stark andert. 
Durch eingehende Untersuchungen wurde der 
Verlauf der Léslichkeitsgrenze zwischen 2030 
und 1530° K festgelegt. An Hand von Bild 7a 
sollen die Versuche im einzelnen beschrieben 
werden. Zunichst wurde zur Bestimmung der 
Zusammensetzung ¢; an Proben, die bei 1730° K 
oxydiert worden waren, das Oxyd chemisch 
vom Metall getrennt', getrocknet und an- 
schliessend bei 1150° K in einer Sauerstoff- 
atmosphire in wiesses ZrOz2 tiberfiihrt. Aus der 
Gewichtszunahme bei der Aufoxydation sollte 
die Zusammensetzung ZrO2_, des grauen Oxyds 
berechnet werden. Die Versuche schlugen aber 
fehl, weil das so erhaltene reine ZrOz_z trotz 
scharfer Trocknung bei 570° K wahrend der 
anschliessenden Oxydation immer einen Ge- 
wichtsverlust zeigte. 

Danach wurde versucht, durch eine lingere 
Oxydation bei 7; (1730° K) (Bild 7a) metall- 
freies Oxyd herzustellen. Auch diese Versuche 
fiihrten nicht zum Erfolg, weil der hohe spezi- 
fische Widerstand des sich bildenen Oxyds 
keine Beheizung der Proben im direkten Strom- 


t+ 90 ml HNOs konz. +18 ml HF konz. + 
90 ml H2O greift Zirkonium wesentlich starker an 
als ZrOe-x. 
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Bild 7. Léslichkeitsgrenze von Zirkoniumdioxyd. a) 


experimentelle Befunde; b) mégliches Zustandsbild. 
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durchgang erlaubte. Dagegen konnte bei Tem- 
peraturen oberhalb von 7; (Bild 7a) die Oxyda- 
tion so lange weitergefiihrt werden, bis die 
Drahte véllig durchoxydiert waren. Auch das 
so gebildete Oxyd zeigte nach dem Abschrecken 
immer noch metallische Ausscheidungen (Bild 8). 
Seine Zusammensetzung entspricht einem zu- 
nichst unbekannten Wert c3, der sicher itiber 
der bei Gleichgewicht mit der «-Phase vor- 
liegenden Konzentration cz liegt (Bild 7a). 
Dennoch kénnen diese Proben zur Bestimmung 
der Loslichkeitsgrenze c; herangezogen werden. 
Hierzu wurde zuerst das Mengenverhiltnis 
zwischen dem Oxyd der unbekannten Zusam- 
mensetzung c; und dem ausgeschiedenen Metall 
von bekannter Zusammensetzung (Bild 4) er- 
mittelt. Daraus derjenige Teil der 
Gewichtszunahme berechnet, der bei einer 
Weiteroxydation dieser Probe zu ZrOz auf das 
Oxyd entfallen wiirde. Dabei ergab sich fiir c 
ein Wert von 25,8 Gew % (66,5 At %) Sauer- 
stoff bei einem méglichen Fehler von etwa 
+ 1Gew %. Fir eine Kontrollmessung wurde 
die Tatsache ausgenutzt, dass ZrO, wahrend 
einer Hochvakuumgliihung bei 2400° K in ein 
schwarzes Oxyd der Zusammensetzung ZrO1,97 
tibergeht 25). Durch eine entsprechende Behand- 
Jung von handelsiiblichem, kubisch stabilisier- 
tem ZrOz wurde ein schwarzes Produkt erzielt, 
in dem sich bei der Abkiihlung nur ganz wenig 
Metall ausschied (Bild 9). Die Sauerstoffkonzen- 


wurde 


Bild 8. Gefiige einer bei 2000° K durchoxydierten 

Probe; Oxyd mit hellen Metallausscheidungen; graue 

Grundmasse 66,5 At % O, Gesamtgehalt 63,4 At % O. 
x 500 
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Bild 9. Technisches, kubisch stabilisiertes Zirkonium- 
oxyd nach einer Glihung bei etwa 2700° K; Gesamt- 
gehalt ca. 66,5 At%O. x 320 


tration dieser Probe betrug 25,7 Gew % in 
guter Ubereinstimmung mit dem ersten Wert. 
Bei der Auswertung dieser Versuche wurde die 
Annahme gemacht, dass beim Aufoxydieren in 
reinem Sauerstoff bei 760 Torr und 1150° K 
genau stochiometrisch zusammengesetztes ZrOz 
entsteht. Trifft diese Annahme nicht zu, so sind 
zwar die Absolutwerte der ermittelten Oxyd- 
zusammensetzungen, nicht aber ihre relative 
Hohe noch zu korrogieren. 

Weiterhin wurde die Sattigungskonzentration 
cg oberhalb von 7; (Bild 7a) ermittelt. Hierzu 
wurden verschiedene Drihte oberhalb von 
1850° K mit einer Oxydrinde versehen, nach 
der Begasung 2 Stunden bei 1500° K ausgelagert 
und anschliessend auf Raumtemperatur abge- 
schreckt. Bild 10 gibt das Gefiige einer bei 
2030° K gebildeten und entsprechend behan- 
delten Oxydschicht wieder. Aus dem Mengen- 
verhaltnis von Oxyd bekannter Zusammen- 
setzung c; zu ausgeschiedenem Metall bekannter 
Zusammensetzung konnte der Sauerstoffgehalt 
cg der urspriinglichen Oxydrinde ermittelt 
werden. Die auf diese Weise erhaltenen Grenz- 
konzentrationen sind in den Bildern 4 und 7a 
eingetragen. In diesen Bildern ist die Léslich- 
keitsgrenze unterhalb 7; als temperaturunab- 
hangig eingezeichnet. Tatsachlich liegt jedoch 
auch in diesem Gebiet ein sehr geringer Tempe- 
ratureinfluss vor, wie aus Bild 11 hervorgeht. 
Dieses Bild zeigt das Gefiige einer bei 1730° K 


266 


Bild 10. Gefiige einer bei 2000° K gebildeten Oxyd- 
1500° K. 


chicht nach zweistiindigem Glihen bei 
x 200 


Bild 11. Gefiige einer bei 1730° K gebildeten Oxyd- 
schicht nach sofortigem Abschrecken auf Raum- 
temperatur. x 500 


gebildeten und danach auf Raumtemperatur 
abgeschreckten Oxydschicht. Die Menge des 
ausgeschiedenen Metalls ist in diesem Fall sehr 
viel kleiner als nach einer Begasung oberhalb 
T; (Bild 10). 

Weitere Versuche zeigten, dass die Verinde- 
rung der Léslichkeitsgrenze von etwa 63,5 At % 
Sauerstoff oberhalb 7; auf etwa 66,5 At % 
unterhalb 77; in einem eng begrenzten Tempe- 
raturgebiet stattfinden muss und dass die 
Grenztemperatur 7’; zwischen 1820 und 1870° K 
liegt (siehe 7'-Bereich in Bild 7a). Bild 12 
beweist die Existenz dieser Grenztemperatur. 
Die Begasung der entsprechenden Probe erfolgte 
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Bild 12. Gefiige einer in einem Temperaturgefalle 


oxydierten Probe. x 100 


bei etwa 1850° K; dabei bestand infolge ge- 
eigneter Versuchsfithrung in radialer und axialer 
Richtung der Drahtprobe ein Temperatur- 
gradient. In diesem Temperaturfeld existierte 
ein Bereich mit hoherer Temperatur (7'2>7'x), 
der an Bezirke mit niedrigerer Temperatur 
(11 <7) angrenzte. Das Gefiige des Ubergangs- 
gebietes zwischen zwei derartigen Bereichen 
zeigt Bild 12. Im Bereich hoherer Temperatur 
wurde metallreicheres Oxyd der Zusammen- 
setzung cz (Bild 7a) gebildet, so dass es beim 
Abkihlen zu Metallausscheidungen kam. Dem- 
gegeniiber anderte das im Bezirk niedrigerer 
Temperatur gebildete Oxyd beim Abkiihlen 
seinen Aufbau und seine Zusammensetzung 
nicht oder nur sehr wenig (Bild 11). Die in 
Bild 12 scharf ausgebildete Grenze zwischen 
beiden Bereichen zeigt wiederum, dass eine 
Temperaturgrenze existieren muss, an der das 
Lésungsvermégen, des Oxyds fiir Zirkonium 
sich nahezu sprunghaft andert. Der Sauerstoff- 
gehalt des Oxyds im zerfallenen Bereich konnte 
zu 23 Gew % oder 63,5 At °% ermittelt werden. 

Der in Bild 7a eingezeichnete Temperatur- 
verlauf der Saittigungsgrenze des Oxyds und die 
anhand von Bild 12 beschriebene sprunghafte 
Anderung der Léslichkeitsgrenze bei einer 
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Temperatur 7’; legen es nahe, ein Zustandsbild 
nach Art des Bildes 7b anzunehmen. In diesem 
Fall wiirde eine Hochtemperaturform y des 
Zirkoniumdioxyds bei 7'; (etwa 1850° K) eutek- 
toidisch in «-Zirkonium und eine metallirmere 
Oxydphase zerfallen. Bei dieser Hochtempera- 
turform kénnte es sich um die kubische Modifi- 
kation von ZrOz handeln, welche bei reinem 
Zirkoniumdioxyd oberhalb 2170° K existieren 
soll (siehe Zusammenstellung bei B. Lustmann, 
F. Kerze) 2+). Die tetragonale Form ist bis herab 
zu etwa 1320° K stabil und geht bei tieferen 
Temperaturen in die monokline Modifikation 
uber. Die bisher beschriebenen Ergebnisse stellen 
jedoch keinen eindeutigen Beweis fiir die 
Existenz einer derartigen y-Form des Oxyds dar. 
Es wurde nun noch versucht, die hypothe- 
tische kubische Hochtemperaturform des Oxyds 
durch Zusatze von weiteren Oxyden zu Mischun- 
gen von Zirkonium und Zirkoniumdioxyd so zu 
stabilisieren, dass ihr Zerfall wahrend der Ab- 
kiihlung der Proben unterdriickt und diese 
Phase bei Raumtemperatur beobachtet werden 
konnte. Bei reinem ZrO, lasst sich dies durch 
Zugabe von mehr als 1,5 Gew % MgO oder CaO 
erreichen ). Hier fiihrte dieses Verfahren 
jedoch nicht zum Erfolg, da bei hohen Tempe- 
raturen die Oxyde von Magnesium und Kalzium 
durch metallisches Zirkonium reduziert werden. 
Berechnet man die Anderungen der freien 
Energien bei Ablauf der Grundreaktionen 


a) 2 CaO +Zr = ZrO2+2 Ca 
b) 2 MgO+Zr = ZrO2.+2 Mg 


nach Literaturangaben 7°), so findet man bei- 
spielsweise fiir eine Temperatur von 1900° K 
fiir die Reaktion b) einen negativen, fiir die 
Reaktion a) einen zwar positiven, jedoch nur 
wenig vor Null verschiedenen Wert. Es ist 
bekannt, dass Magnesiumoxyd durch metalli- 
sches Zirkonium bei etwa 2170° K angegriffen 
wird 2”). Wie die durchgefiihrten eigenen Ver- 
suche zeigten, liuft aber auch im Fall des 
Kalziumoxyds die Reaktion weitgehend von 
links nach rechts, wobei ein Zirkonium-Sauer- 
stoff-Mischkristall gebildet wird. 
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Die beschriebenen Untersuchungen gestatten 
also nicht, das Zustandsschaubild im Bereich 
der Phase ZrO2 eindeutig festzulegen. Auch in 
diesem Fall liefern die mit abgeschreckten 
Proben ausgefiihrten Messungen keine sicheren 
Aussagen iiber den bei hohen Temperaturen 
vorliegenden Zustand. Direkte Strukturunter- 
suchungen bei den interessierenden T’empera- 
turen waren deren Hoéhe wegen nicht durch- 
fibrbar. 

Nach Abschluss der eigenen Untersuchungen 
wurde noch eine Arbeit von S. C. Fuhrman 28) 
bekannt, nach der die kubische Modifikation 
von ZrO2g bei Raumtemperatur rontgenogra- 
phisch nachgewiesen werden konnte. Auf Grund 
dieser Messungen gibt der Autor médgliche 
Formen des Zustandsbildes Zirkonium-Sauer- 
stoff an. Bei den eigenen Versuchen konnten 
jedoch keine Anzeichen fiir die dort angegebene 
Existenz dieser Modifikation bei Raumtempe- 
ratur gefunden werden. Auch die Angaben von 
R. F. Domagala und D. J. McPherson !*) unter- 
scheiden sich von den eigenen Befunden insofern, 
als diese Autoren keine sprunghafte Anderung 
der Saittigungsgrenze des Oxyds bei etwa 1850° K 
feststellen konnten. 


EINIGE EIGENSCHAFTEN VON ZrOo-z 


Im Rahmen der beschriebenen Versuche 
musste das Gesamtemissionsvermégen und der 
ungefihre spezifische Widerstand des Oxyds bei 
hohen Temperaturen ermittelt werden. Das 
Gesamt emissionsvermogen ¢ konnte fiir Drahte, 
deren Oberfliche mit einer diinnen, an Zirko- 
nium gesittigten Oxydschicht bedeckt war, aus 
der Temperatur 7’ und der zugehérigen elek- 
trischen Heizleistung N mit Hilfe der Formel 


N 
° o(f4 To) 
berechnet werden. Dabei bedeutet o die Strah- 
lungskonstante und 7) die Temperatur des 
Vakuumkessels. Die Probentemperatur 7’ wurde 
pyrometrisch an einem kleinen Loch der Proben 
bestimmt. Wie Bild 13 zeigt, steigt ¢ im Gebiet 


zwischen 1500 und 2000° K etwa linear mit der 
Temperatur an. 
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Bild 13. Emissionsvermégen des Oxydes ZrOe-z. 
Der spezifische Widerstand des Oxyds bei 
hohen Temperaturen (7’>7;) konnte aus Mes- 
sungen an Proben abgeschatzt werden, bei 
welchen nach lingerer Oxydation das Metall 
vollstandig in Oxyd iibergegangen war. Da eine 
vollstandige Oxydation bis zum Kern immer 
nur bei einem kurzen Stiick der insgesamt 
200 mm langen Drahtproben erreicht werden 
waren Strom-Spannung-Messungen 
wegen des Einflusses der nicht durchoxydierten 
Probenbereiche nicht anwendbar. Der spezi- 
fische Widerstand @ wurde daher aus der 
Temperatur 7’, dem Heizstrom J, dem Emis- 
sionsvermogen ¢ (Bild 13) und dem Drahtdurch- 
messer d nach folgender Formel ermittelt 


konnte, 


ad | /de( T4 —To4) Pot) 
He 0 

Dabei ergab die Berechnung von o fiir ein 
Oxyd mit 64,5 At % Sauerstoff und fiir Tempe- 
raturen zwischen 1700 und 2000°K Werte 
zwischen 6,6 und 3,210-3 Q em. 


ees 


Dem Bundesministerium fiir Atomkernenergie 
und Wasserwirtschaft, sowie dem Fernmelde- 
technischen Zentralamt der Deutschen Bundes- 
post in Darmstadt sei fiir die Unterstiitzung 
dieser Arbeit gedankt. 
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UNTERSUCHUNGEN IM SYSTEM ZIRKONIUM-SAUERSTOFF 


TEIL 3 
UBER DAS REKRISTALLISATIONSVERHALTEN VON ZIRKONIUMDRAHTEN + 


ERICH GEBHARDT, HANS-DIETER SEGHEZZI und WOLFGANG DURRSCHNABEL 


Maax--Planck-Institut fiir Metallforschung, Stuttgart, Deutsche Bundesrepublik 


Eingegangen am 23. Februar 1961 


Es wurde der Einfluss einer Hochvakuumglthung bei 
1930° K auf den Raumtemperaturwiderstand und die 
Rekristallisationstextur von Zirkoniumdrahten unter- 
sucht. Dabei wurde festgestellt, dass der Widerstand 
mit der Glihzeit auf einen konstanten Endwert 
abfallt und im a-Zustand eine doppelte Fasertextur 
mit den hexagonalen Richtungen [110] und [101] als 
Faserachsen auftritt. 


The influence of a high vacuum anneal at 1930° K 
on the electrical resistance at room temperature, and 
on the recrystallisation texture was determined. It 
was found that the resistance reaches a constant end 


W. G. Burgers und Mitarbeiter 1) haben die 
Zieh- und Rekristallisationstextur von «a-Zir- 
konium verschiedener Reinheit untersucht. Sie 
stellten fiir Jodid-Zirkonium eine Ziehtextur 
mit der hexagonalen Richtung [110] als Faser- 
achse fest ++. Bei Magnesium-reduziertem Zir- 
konium zeigte sich eine Orientierung ohne 
deutlich ausgepragte Vorzugsrichtung, bei der 
die Basisebene (002) parallel zur Drahtachse 
lag. Nach einer Rekristallisation zwischen 750 
und 1070° K hatte sich in beiden Fallen eine 
Textur mit der [110]-Richtung in der Faser- 
achse eingestellt. Der Unterschied zwischen den 
Verformungstexturen bei den beiden Metall- 
sorten wurde auf voneinander abweichende 
Ziehverfahren zuriickgefiihrt. Dabei waren die 
Drahte aus Jodid-Zirkonium wie iiblich in einer 
metallischen Umhiillung kalt gezogen worden, 


value with increasing annealing time. and that in the 
« phase a double fibre texture arises with the hexagonal 
directions [110] and [101] as fibre axes. 


On a étudié influence d’un recuit sous vide élevé a 
1930° K sur la résistance a la température ambiante et 
la texture de recristallisation de fils de zirconium. On a 
établi que la résistance diminuait avec la durée de 
recuit pour atteindre une valeur finale constante, et 
qu’une texture de fibre double apparaissait dans l'état 
« avec les directions hexagonale [110] et [101] comme 
axes de fibre. 


wihrend die Drahte aus Magnesium-reduziertem 
Metall ohne Hiille, aber mit Zwischengliihungen 
verformt worden waren. Dadurch entstand bei 
diesen eine Mischtextur mit Verformungs- und 
Rekristallisationsanteilen, wobei keine ausge- 
zeichnete Richtung festgestellt werden konnte. 

Bei den eigenen Untersuchungen wurde die 
Ziehtextur an Drahten aus Jodid-Zirkonium 
und reactor-grade Zirkonium (Mg-reduziert) mit 
ca. 1 mm Durchmesser untersucht. Ausserdem 
wurde der Einfluss einer Hochvakuumgliihung 
im Gebiet der f-Phase bei 1930° K auf Textur 
und Widerstand ermittelt. Die Glihungen 
wurden in Schritten von 5 bis 10 Min Dauer 
ausgefiihrt und die Proben zwischen den ein- 
zelnen Schritten zur Widerstandsmessung auf 
Raumtemperatur abgekiihlt. Dabei wurde jedes- 
mal die Umwandlung von der kubisch raum- 


+ Teil 3 der von der Fakultat fiir Natur- und Geisteswissenschaften der Technischen Hochschule Stuttgart 
genehmigten Doktor-Dissertation von W. Durrschnabel. 
tt Die Indizierung der hexagonalen Richtungen bezieht sich auf die hexagonale Elementarzelle mit den 


Kanten a1, d2(= a1), c. 
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Bild 1. Verringerung des Raumtemperaturwider- 
standes durch eine Gliihung bei 1930° K und 
Oe lORee orn: 


zentrierten $-Phase in die hexagonale «-Phase 
durchlaufen, welche bei reinem Zirkonium bei 
etwa 1135° K stattfindet. Die Aufheizzeit der 
Drahte betrug etwa 20 Sek; bei der Abkiihlung 
waren die Proben in etwa 25 Sek auf ca. 750° K 
erkaltet. 

In Bild 1 ist die Wirkung einer derartigen 
Gliihung auf den Widerstand bei Raumtempe- 
ratur dargestellt. Dieser nimmt mit der Gliihzeit 
deutlich ab, bis nach etwa 45 Min ein konstanter 
Wert erreicht wird. Als Ursache dieses Wider- 
standsabfalles kénnen folgende Vorgange in 
Betracht gezogen werden: 

a) Desorption von geléstem Wasserstoff 
wahrend der genannten Hochvakuumgliihung. 
Da aber der Wasserstoff erfahrungsgemiiss schon 
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beim ersten Glithschritt entweicht, kann der 
danach weiter stattfindende Widerstandsabfall 
auf diese Weise nicht erklart werden. 

b) Ausbildung einer Rekristallisationstextur. 
Ein Einfluss derselben auf den elektrischen 
Widerstand ist bei hexagonalen Metallen infolge 
ihrer Anisotropie immer gegeben. 

c) Kornwachstum im /-Gebiet, wobei einem 
grobkérnigen Gefiige ein kleinerer spezifischer 
Widerstand zugeschrieben wird, als einem fein- 
kérnigen. W. G. Burgers und Mitarbeier ?-?) 
haben in mehreren Untersuchungen gezeigt, 
dass die einzelnen Korner der Hochtemperatur- 
phase 6 beim Abkiihlen einheitlich in «-K6rner 
zerfallen und dass bei einer anschliessenden 
Aufheizung ins #-Gebiet das _ urspriingliche 
B-Korn wieder gebildet wird. Das Kornwachs- 
tum im f-Gebiet wird also durch eine nach- 
folgende Phasenumwandlung nicht beeintrach- 
tigt. 

Die Rekristallisation und das Kornwachstum 
sind bekanntlich zeitabhangig und kénnen somit 
als Deutung fiir den Verlauf der in Bild 1 ge- 
zeigten Kurven herangezogen werden. Nach den 
beschriebenen Gliihungen hatten die Proben 
eine doppelte Fasertextur nach [110] und [101], 
wahrend die ermittelten Ziehtexturen mit den 
Angaben von W. G. Burgers und Mitarbeitern !) 
iibereinstimmten. Die Ergebnisse sind in Ta- 
belle 1 zusammengestellt. 

Die nach einer Rekristallisation im -Gebiet 
gefundene Textur unterscheidet sich von der 
nach einer Rekristallisation im «-Gebiet 1) 


TABELLE 1 


Zieh- und Rekristallisationstexturen von Zirkoniumdraht 


a NN ee 


Proben- 
Durchmesser 


Zirkoniumsorte 


(mm) 


reactor grade 1,0 und abgeatzt 


Ziehtextur 


Rekrist. Textur 


750-1070° K 1) 1930° K 


Nee 
(002) Ebene in der 


auf 0,5 Drahtachse, keine 
| Richtung ausge- 
| zeichnet [110] [110]; [101] 
Jodid-Zirkonium 0,6 


[110] 


[110]; [101] 
sehr grobkérnig 


$A isi 
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-festgestellten durch den zusatzlichen Anteil 
einer [101]-Fasertextur. Da eine teilweise Re- 
kristallisation der Draihte wahrend der Heiz- 
periode infolge der kurzen Aufheizzeit von etwa 
20 Sek ausser Betracht bleiben kann und nach 
J. W. Glenn und S. F. Pugh‘), sowie J. H. 
Keeler und Mitarbeitern®) eine vorhandene 
Textur durch wiederholtes zyklisches Durch- 
laufen der Umwandlung nicht veraindert wird, 
kann angenommen werden, dass die beschrie- 
bene doppelte Fasertextur die Rekristallisations- 
textur des 6-Zirkonium wiedergibt. Dabei wird 
der von W. G. Burgers?) angegebene Orien- 
tierungszusammenhang der beiden Gittertypen 
zu Grunde gelegt. Demnach entsteht aus 
(110) kub. — (002) hex und aus [111] kub > 
[110] hex. Aus der schematischen Darstellung 
in Bild 2, in der die Atomverlagerungen der 


ay, 4,43 ,C hexagonale 
Achsen 


a,b,c kubische 


Bild 2. Zusammenhang zwischen Ag- und A3-Gitter. 
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Ubersichtlichkeit wegen nicht eingezeichnet 
sind, ist zu entnehmen, dass die Faserachsen 
[110] und [101] im hexagonalen Gitter den 
kubischen Richtungen [111] und [111] ent- 
sprechen. Die festgestellte Textur wird also 
verstindlich, wenn man annimmt, dass sich bei 
der Rekristallisation im /-Gebiet die Raum- 
diagonalen der kubischen Kristalle in die Draht- 
achse einstellen und bei der Umwandlung 6 — « 
in die angefiihrten hexagonalen Richtungen 
iibergehen. Die doppelte Fasertextur tritt dabei 
schon nach dem ersten Gliihschritt auf und wird 
durch die nachfolgenden Gliihungen nicht mehr 
verindert. In ahnlichen Untersuchungen an 
kaltgewalzten Blechen haben J. H. Keeler und 
A. H. Geissler ®) durch Beobachtungen der 
Textur im «-Zustand nach einer Rekristalli- 
sationsgliihung im f-Gebiet bei 1670° K_ fest- 
gestellt, dass 6-Zirkonium bei der Rekristalli- 
sation eine Wiirfeltextur nach (100) [100] 
ausbildet. 


Dem Bundesministerium fiir Atomkernenergie 
und Wasserwirtschaft, sowie dem Fernmelde- 
technischen Zentralamt der Deutschen Bundes- 
post in Darmstadt sei fiir die Unterstiitzung 
dieser Arbeit gedankt. 
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This paper describes part of a series of investigations 
into the film growth on aluminum and aluminum—1% 
nickel alloys, and is limited to films produced by 
heating in vacuo and dry air at 350°C and 540° C, 
in water vapor at 350°C, in superheated steam at 
540°C and 600 psi and by anodic oxidation in 
ammonium tartrate. 

The oxide growths were viewed electron optically 
in silhouette and were found to take on various shapes 
such as “chunky” outcrops, platelets and whiskers. 
These outcrops nearly always consisted of well 
crystallized material, often single crystals, which was 
in contrast to the structure of the general surface 
films. 

Besides finding “amorphous” and gamma alumina 
(y-AizOz) films a lambda phase (orthorhombic, pseudo- 
tetragonal, a = b = 7.63 A, c = 2.89 A) was found 
on the AI—Ni alloy at 540° C in vacuo and a 6-phase 
(monoclinic?, a = 5.7 A, b = 2.92 A, e = 11.9 A) on 
both aluminum and the Al-Ni alloy when heated in 
dry air at 350°C and also 540° C. 

Reaction of these materials with steam led to the 
formation of both corundum (a—AlzO3) and gamma 
alumina. 


Le mémoire rend compte d’une partie des résultats 
obtenus au cours de recherches sur la croissance du 
film superficiel sur aluminium et sur V’alliage Al-Ni 
a 1 % de nickel; il se limite a l’étude des films obtenus 
par chauffage sous vide et dans l’air sec & 350° C et 
540° C, dans la vapeur d’eau a 350° C, dans la vapeur 
surchauffée a 540° C et 600 psi (42,2 kg/em2), et par 
oxydation anodique dans le tartrate d’ammonium. 

L’aspect des couches d’oxyde était observé par 
microscopie électronique; divers faciés tels que 
excroissances, lamelles et aiguilles ont pu é6tre ainsi mis 
en évidence. Ces excroissances presque toujours éta- 
ient bien cristallisées, souvent méme monocristallines, 
ce qui contrastait avec la structure des films super- 
ficiels obtenus en général. 

En plus des films constitués par de lalumine 
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“amorphe” et de Valumine gamma (Alz2O3-y) une 
phase lambda (orthorhombique, pseudo-quadratique, 
a — b = 7,63 A, c = 2,89 A) a été mise en évidence 
sur l’alliage Al-~Ni chauffé a 540° C sous vide, et une 
phase 6 (monoclinique?, a= 5,7A, b= 2,92A, 
ce = 11,9 A) tant sur l’aluminium que sur lJalliage 
AI-Ni, quand ceux-ci étaient chauffés dans lair sec 
aussi bien a 350°C qu’a 540°C. 

La réaction de ces matériaux avec la vapeur a 
donné lieu & la formation tant du corindon (AleO3 «) 
que de l’alumine gamma. 


Dieser Artikel beschreibt teilweise eine Serie von 
Untersuchungen tiber das Filmwachstum auf Alumi- 
nium und Aluminium-1%-Nickel-Legierungen. Er ist 
beschrankt auf Filme, die durch Erhitzen im Vakuum 
und trockener Luft bei 350° C und 540° C, in Wasser- 
dampf bei 350° C, in ttherhitztem Dampf bei 540° C 
und 600 psi (42,2 kg/em?) und durch anodische Oxy- 
dation in Ammonium-Tartrat erzeugt wurden. 

Das Oxydwachstum wurde elektronenoptisch als 
Silhouette beobachtet, und man fand verschiedene 
Gestalten wie beispielsweise an die Oberflaiche tretende 
klotzartige Stucke, Platten und Nadeln. Diese Stiicke 
bestanden nahezu ausnahmslos aus gut kristallisiertem 
Material, oft aus Kinkristallen, welche einen sichtlichen 
Gegensatz zur Struktur des allgemeinen Oberflachen- 
films bildeten. 

Ausser den gefundenen “‘amorphen’’- und Gamma- 
Aluminium-Oxyd-Filmen  (y—Ale03) wurde eine 
Lambda-Phase (orthorhombisch, pseudo-tetragonal, 
a = b = 7.63 A, c = 2.89 A) gefunden, die sich bei 
Al-Ni-Legierungen bei 540°C im Vakuum bildet, 
sowie weiterhin eine 0-Phase (monoklinisch?, a = 5.7 A, 
b = 2.92 A, ¢ = 11.9 A), die sowohl auf Aluminium 
als auch auf Aluminium-Nickel-Legierungen erscheint, 
wenn diese in trockener Luft auf 350° C und 540°C _ 
erhitzt werden. 

Die Reaktionen dieser Materialen mit Dampf fiihren 
zur Bildung von Korund (a—AlgO3) und Gamma- 
Aluminium-Oxyd. 


f This work was done under the auspices of the U.S. Atomic Energy Commission. 
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THE MORPHOLOGY OF SURFACE REACTION PRODUCTS ON ALUMINUM 


1. Introduction 


In a recent investigation !) the mode of film 
growth on aluminum in high temperature water 
was investigated by direct examination of 
corrosion products in the electron microscope. 
In view of the interesting oxide growths ob- 
served on the surface of corroded aluminum, it 
was decided to extend this investigation to 
oxide films produced on aluminum in gaseous 
environments at elevated temperatures: this 
study also includes anodically formed surface 
films. 

An up-to-date review of the results of 
structural studies on oxide films produced by 
heating Al in air at between 400° C and 700° C 
is given in a paper by Aylmore, Gregg and 
Jepson 2). These investigations have shown the 
films to be either ‘‘amorphous”’ or a mixture of 
“amorphous” and crystalline gamma alumina; 
the film structure being determined by the 
rapidity of heating and the time that a specimen 
was kept at temperature. 

The reaction products on aluminum and 
Al-Fe-Ni alloys after reaction with steam have 
been studied by X-ray methods 3). It was found 
that the critical point temperature of water 
(374° C at 3206 psi abs.) determines the existence 
of two domains of oxide formation. At tempera- 
tures above this critical point the reaction 
product is corundum, whereas below the critical 
point boehmite («-Al,O3-H2O) is formed. Pat- 
terns from some samples heated in the range 
350° C to 400° C contained evidence that some 
gamma alumina is also formed. However, the 
exact conditions for gamma alumina formation 
were not determined. 

No previous investigations on the high tempe- 
rature oxidation products of Al-1 % Ni alloys 
appear to have been reported in the literature, 
although the corrosion products formed on these 
alloys in high temperature water have been 
extensively studied. 

The structure of anodic films formed under a 
variety of operating conditions was studied by 
Harrington and Nelson‘). The halo patterns 
from these coatings were found to vary slightly 
according to the electrolyte and formation con- 
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ditions. Kerr®) analyzed films produced at 
50 volts in ammonium borate and found them 
to be composed of nearly amorphous oxide plus 
a small percentage of gamma alumina. These 
films should be essentially similar to those 
formed in ammonium tartrate, which are at 
present under investigation. 


2. Experimental 


Specimens of both pure aluminum and 
aluminum-1l °% nickel-0.1 °% titanium (Alloy 
No. A255) were prepared by punching out 
2.3 mm diameter discs from 0.125 mm thick 
cold rolled foil. The aluminum sheet contained 
7 ppm iron, 4 ppm copper, 12 ppm silicon and 
<2 ppm magnesium. The aluminum-nickel- 
titanium alloy was made from this pure alumi- 
num stock, reagent grade nickel and crystal 
bar titanium. 

A 0.250 mm hole was drilled in the center of 
each disc, deburred and then mechanically 
polished with metal polish on a tapered wooden 
dowel. After degreasing the discs were electro- 
polished in a 1:9 (by volume) perchloric acid/ 
acetic acid bath operating at 60 V. 

The reaction vessel for heating the discs in 
controlled atmospheres was a quartz tube 
furnace operated at either 350°C or 540°C. 
The system contained the necessary valving for 
evacuating or introducing dried gases and water 
vapor. The vacuum system was capable of 
maintaining a vacuum of 5x10-6 mm of 
mercury. 

When reaction with dried oxygen or air was 
desired, the gas was passed at a rate of 2 liters 
per hour through two tubes of Drierite followed 
by two tubes of magnesium perchlorate. The 
water vapor atmosphere used in these experi- 
ments was obtained by bubbling a stream of 
tank helium at a rate of 2 liters per hour through 
two tubes of water maintained at 50 +0.5° C. 

Reaction with superheated steam was carried 
out in a refreshed steam autoclave operating 
at 540°C and 600 psi. The small discs were 
encased in platinum gauze baskets to prevent 
loss and damage. 

Only one electrolyte was used in the anodizing 
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experiments. This electrolyte was made up of 
3.2 % ammonium tartrate solution and adjusted. 
with tartaric acid to pH 5.4 at 26°C. High 
purity aluminum foil was anodized in this 
electrolyte until continuous clear coatings were 
obtained. At this stage the disc specimens were 
anodized at either 50 or 100 volts for 20 minutes, 
the bath temperature being 26° C. 

Examination of specimens was carried out in 
a Siemens Elmiskop I electron microscope 
operated with a double condenser at 80 kV. 
Diffraction patterns from selected areas of the 
various oxide growths were calibrated against 
thallium chloride which was evaporated directly 
onto the specimen surface. 


3. Results 


3.1. HATING IN VACUO 


Aluminum after heating for 10 min at 350° C 
appeared the same as after electropolishing, 
except for an occasional outcrop as shown in 
fig. 1. These outcrops varied from 2.5 to 3 u in 
height. Diffraction patterns from selected areas 
consisted of rings which corresponded to the 
main diffractions of gamma alumina (ASTM 
Card No. 3-0914). 


Fig. 1. 


Oxide outcrop on aluminum 


4 


heating in vacuo for 10 min at 350°C. x 


after 
16 000. 


dise 
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After heating for 1 hour at 540° C, the general 
surface was still very smooth and instead of 
outcrops two whiskers were seen, each occuring 
on a different specimen. These had L/D ratios 
(ratio of the whisker length to diameter) of 
12 and 40. They were too thick to give diffraction 


Fig. 2a. Outcrop on A255 alloy dise after heating 
in vacuo for 1 h at 540°C. x 16000. 


on = ; ; 
Fig. 2b. Electron diffraction pattern from outcrop 


shown in (a). 
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patterns: the general surface was still gamma 
alumina. 

The surface of A255 alloy after heating at 
540° C for one hour was also generally smooth. 
Very isolated outcropping similar to that shown 
in fig. 2(a), was observed as well as an occasional 
whisker with L/D ratio of 40. The diffraction 
pattern from the outcrop shown in fig. 2(a), was 
closely similar to the pattern of the lambda- 
phase of alumina given by Cowley ®). The 
observed “‘d’” spacings and those given by 
Cowley are recorded in table 1. The pattern, 
which shows this outcrop to be more than one 
crystallite, is shown in fig. 2(b). Cowley found 
this lambda-phase when aluminum foil was 
heated on a nickel supporting grid at 450—600° C 
in air and reported the structure as approxi- 
mately 3 Ni 0.5 AlsOs. 


TABLE 1] 


Diffraction data for lambda-phase of alumina, 
orthorhombic, pseudo-tetragonal, a = b = 7.63 A, 


c= 2.89 A 
dspacings observed | d spacings-cowley 
(A units) (A units) hkl 
3.45 3.45 210 
2.89 2.87 | 001 
2.67 2.69 101, 220 
2.49 2.55 111, 300 
2.40 2.42 310 
1.81 1.79 330 
1.73 Dayal 420, 321 
1.57 1.568 | 411 
1.50 1.521 430, 351 
1.35 1.353 440, 202 


3.2. 


The surfaces of aluminum discs which had 
been heated at either 350°C or 540°C for 
periods of time up to 479 hours appeared the 
same as the as-polished surfaces except for the 
very occasional appearance of an outcrop 
similar to that shown in fig. 3(a). These outcrops 
varied in height above the surface from 3 to 
10 microns. Diffraction patterns from those out- 
crops consisted of spotty rings (see fig. 3(b)), 
and fitted well to the ASTM X-ray data for 
theta alumina; ASTM 9-440, monoclinic? 


HEATING IN DRY AIR AND OXYGEN 
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a=5.7 A, b=2.92 A,c=11.9 A. The measured 
and X-ray “‘d’” spacings are listed in table 2. 

Outcrops similar to that shown in fig. 3(a), 
were also observed on A255 alloy discs. The 
general surface of these discs was also found to 
be slightly roughened. 


Fig. 3a. Oxide outerop on aluminum disc after 
oxidation in dry air for 479 h at 540°C. x 20000. 


Fig. 30. 


Electron diffraction pattern from outcrop 
shown in (qa). 
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TABLE 2 


Measured data and X-ray powder data for 
theta alumina 
a 


Measured x . nel 
d (in A) d (in A) 
a 
| 5.25 | 100 
4.58 4.55 102 
SOs 3.56 102 
2.86 2.87 004 
2.74 2.74 200 
2.08 2.08 eT 
2.44 2.45 Teta 
2.32 27325 104 
2.26 113 
ae ly ? 
2.13 ? 
2.09 = — 
2.04 2.03 ae, Al 
1.92 006, 211 
.86 a - 
1.83 _ - 
1.81 015 
1.79 = - 
1.74 1.745 304 
1.66 - -- 
1.63 1.625 115, 302 
1.56 1.55 313 
1.49% 311 
1.48 = 
1.461 020 
1.44 1.435 008, 017 
1.41 403 
1.39 1.395 129,215 
1.37 = 3 
13 Soi ? 
1.30 1.293 220 
1.28 = i 
1.265 1.265 Bl, all 
1.24 e230 124 


Note: The intensity of diffractions have not been 
included because of the spotty nature of the dif- 
fraction rings. 


3.3. HEATING IN WATER VAPOR 


All the specimens examined, both aluminum 
and A255 alloy, showed only slight evidence of 
chemical attack. After one hour at 350° C the 
initially electropolished surface appeared very 
slightly roughened as shown in fig. 6(a). On 
four of the specimens dome shaped platelets 
(see fig. 6(a)) were noticed at widely spaced 
intervals around the periphery. These platelets 


Fig. 


5. 
an A255 alloy dise oxidized for 6 h in superheated 


were approximately 0.15 mw high and between 
0.5 w and 1 w long at the surface. Diffraction 
patterns from these surfaces were very diffuse 
and probably represented a gamma-type 
alumina. 


Fig. 4. Dffeaction pattern from oxide platelet on 
aluminum dise oxidized 24 h in superheated steam 
at 540° C. 


Diffraction pattern from general surface of 


steam at 540° C. 
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3.4. HEATING IN STEAM 


After 6 h exposure aluminum surfaces carried 
many part-hexagonally shaped platelets, seen 
in fig. 6(b). The sections of surface not supporting 
platelets were almost perfectly smooth. The 
average height of these platelets was 0.3 w. 

The profile of the aluminum surface after 
exposure for 24 h showed approximately the 
same general surface roughness as the A255 
alloy after 6 h. Many whiskers were observed 
on the 24 h specimens, and they generally were 
associated with other forms of outcropping, 
such as platelets shown in fig. 6(c). The L/D 
ratio of these whiskers lay within the range 
10 to 40. No detailed analysis of these whiskers 
was made because suitable diffraction evidence 
was lacking. Many of the platelets were found 
to have considerably increased in size with the 
longer exposure time, their asperities being 
some 1.5 w above the surface. Diffraction patterns 
from selected areas of these platelets showed 
them to be corundum (ASTM X-ray card 
5-0712, Hexagonal, a= 4.758 A,c=12.991 A) and 
to be oriented with the C-direction parallel to 
the beam. Fig. 4 is the diffraction pattern from 
one of these platelets, the additional diffractions 
present have been indexed to gamma alumina 
which is also present on the surface. 

Virtually all the corundum platelets dis- 
played bending contours radiating out from the 
metal/oxide interface. In addition, several plate- 
lets were found with dislocations in line out- 
ward from the metal surface. Examination of 
fig. 7 (a and b) will show that these dislocations 
were associated with bending contours. A 
tentative explanation of these phenomena is 
that during cooling from 540° C to room tempe- 
rature, the differential shrinkage between the 
oxide and metal induces strains within the thin 
sectioned platelets. The strained oxide elastic- 
ally bends to conform to the metal lattice until 
the elastic limit of the oxide is reached. At this 
stage the oxide deforms plastically with the 
creation of dislocations, which act as stress 
relievers. 

When A255 alloy was exposed for 6 h, the 
resulting surface was found to be slightly 
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roughened by many small triangular tipped 
platelets as shown in fig. 6(d). In addition, 
outcrops were observed which instead of being 


Growth outcrops on oxidized specimens. 


a) Water vapor for 1 h at 350°C, x 40000. 

) Steam for 6 h at 540°C, x 20000. 

) Steam for 24 h at 540°C, x 16000. 

d) A255 alloy in steam for 6 h at 540°C, x 20000. 


e) A255 alloy anodized for 20 min at 100 V, x 16 000. 
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Fig. 7. 
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x 80 000. 


oxidation in superheated steam for 24 h. at 540° C. Note 
contours. Possible subgrain formations can also be seen in 
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composed of continuous film appeared to consist 
of numerous small crystallites. Diffraction pat- 
terns from selected surface areas of both 
aluminum and A255 alloy dises were of randomly 
oriented polycrystalline gamma alumina (ASTM 
X-ray card 3-0914, Cubic, a=15.790 A) shown 
in fig. 5. 


A slight increase in roughness of the general 
surface was observed when the corrosion time 
was extended to 24 h. Filamentary growth was 
only occasionally found but corundum platelets 
were abundant. The polycrystalline outcrops 
which were seen at 6 h were almost entirely 
absent from these specimens. However, two 
chunky outcrops were observed which protruded 
approximately 7 uw from the surface. Diffraction 
patterns from selected areas of A255 alloy 
surfaces were similar to those reported for 
aluminum. 


3.5. 


The electron silhouettes from aluminum discs 
which had been anodized at either 50 V or 
100 V were generally indistinguishable from the 
electropolished silhouettes. Outcrops on the 
anodized surfaces were extremely rare and those 
which did occur were similar to the individual 
outcrops in fig. 6(e) and approximately 0.5 u 
high. 


An interesting observation while viewing 


ANODIC OXIDATION 


these surfaces in the electron microscope was 
that when new areas at the surface were illumi- 
nated (finely focused beam using a double 
condenser) they appeared to “boil” for a second 
or two and then deflate to their original shape. 
This “boiling” was particularly noticeable 
adjacent to outcrops and appeared similar to 
the inflation and deflation of a bubble, the oxide 
being the walls. It was interesting to note that 
these “‘bubbles” did not rupture but deflated 
in situ. 

A similar “‘boiling” effect has on occasions 
been noted during the viewing of electropolished 
surfaces except in this case the “boiling”? was 
to a lesser degree. Specimens on which this 
effect was observed were discarded. 
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A likely explanation of this phenomena seems 
to be that liquid is entrapped in the surface 
film during formation and the heat from the 
impinging beam causes it to expand. In this 
state it then diffuses through the oxide walls 
which act as a membrane and is lost to the 
surrounding “vacuum” in the electron micro- 
scope. 

When A255 alloy discs were anodized the 
resulting surfaces were found to carry a con- 
siderable number of outcrops as shown in 
fig. 6(e). Other parts of the surface appeared as 
polished. These outcrops are probably associated 
with the second phase NiAls, which is present 
in this alloy. The effect of these particles would 
appear to be the breaking up of the otherwise 
continuous oxide. 

Diffraction patterns from all anodized discs 
were very diffuse and contained two broad 
diffraction peaks. These peaks corresponded to 
the two most intense diffraction rings in the 
gamma alumina pattern. 


4, Discussion 


The results presented here clearly show that 
the free surface of oxide films produced on 
aluminum under a variety of conditions is not 
perfectly smooth. Topographical features of 
these films include various kinds of outcrops 
which interrupt the otherwise relatively smooth 
profile of the general surface film. 

The association of these outcrops with highly 
stressed areas at the metal surface, defects and 
precipitates has been considered; from the 
available experimental data, however, it does 
not seem possible to rationalize this association 
except there can be little doubt that outcrops 
having different textures are produced by 
different processes. In work +) dealing with the 
aqueous corrosion of Al-1 % Ni alloys it was 
found that some outcrops, particularly the 
“chunky” variety, could be associated with the 
second phase (NiAl3). It is probably also true 
that outcrops as shown in fig. 6(e) on anodized 
A255 alloy are directly associated with the 
second phase precipitates; similar outcrops were 
rarely observed on anodized aluminum. 
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Vacuo 


Smooth except for 
occasional outcrop 
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Summary of observed oxide growths 
Nee eee eee EE 


Dry air 


Smooth except for 
occasional outcrop. 


Water vapor 


Slightly roughened 
and dome shaped 


Steam 


Smooth except for 
platelets after 6 h. 


Anod. oxid. 


Outecrops Rare. 
Gamma type 


and whisker. Theta alumina platelets gamma Platelets and alumina 
Al Gamma alumina alumina whiskers after 24 h. 
| Corundum. plus 
| gamma lumina. 
Pure aluminum less | 
rapidly attacked | 
Smooth except for | Slightly rougher Same as for pure | 6h. — Platelets and | Considerable 
occasional outcrop | surface than pure | aluminum outerops built up | outcropping 
and whisker. aluminum occa- of small crystallites |Gamma type 
Lambda alumina | sional outcrop of Corundum plus | alumina 
A 255 theta alumina gamma alumina 


24 h. — slight in- 
crease In roughness 
Corundum plates 
abundant, few 
filaments. 


Electron diffraction patterns show that the 
outcrops are nearly always crystalline and in 
many cases the individual growths have been 
found to be single crystals. This is often in 
contrast to the structure of the general surface 
film which in many instances has been found to 
be either “‘amorphous” or a mixture of ‘“‘amor- 
phous” and finely crystalline gamma alumina. 
Both the size and number of these outcrops 
that occur on a surface are such that they could 
in many cases easily pass undetected when 
normal electron diffraction or X-ray methods 
are employed. 

The occurrence of both theta and lambda 
phases was totally unexpected but at least the 
formation of the lambda-phase on nickel bearing 
alloys is in agreement with the observations 
made by Cowley °). 

It is difficult to explain at present why the 
lambda-phase is formed on the Al-1 % Ni alloy 
under vacuum conditions while the theta-phase 
is formed when the same alloy is heated in dry 
air. In view of previous observations on the 


“amorphous” to gamma alumina transforma- 
tion, particularly by de Brouckere 7) it is con- 
ceivable that the formation of film at different 
rates may influence the oxide type. It would 
certainly be true in the present case that the 
rate of film buildup would be faster in air than 
under vacuum conditions. 
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Finely dispersed phases have been produced in 
uranium-molybdenum alloys with small additions of 
tin and silicon in the hope of achieving greater 
resistance to swelling in-a metal fuel. Alloys with 
sub-micron particle sizes and particle densities as 
high as 4 x 1012 em? have been realized. Such fine 
dispersions were achieved with a two-step heat treat- 
ment designed to influence the nucleation of the 
precipitate. It appears that retained vacancies and 
internal surfaces promote nucleation of precipitates 
on a fine scale. 


On a provoqué par de petites additions de Sn et de Si, 
Vapparition dans des alliages U-Mo de phases trés 
dispersées, ceci dans l’espoir d’obtenir un combustible 
métallique présentant une meilleure résistance au 
gonflement. On a préparé ainsi des alliages contenant 
des particules de dimensions inférieures au micron 
dont la densité dans lalliage atteint 4 x 1012 cm3. 


1. Introduction 


The decrease in bulk density of metallic 
uranium fuels, known as swelling, which occurs 
under certain reactor operating conditions, leads 
to structural failure of fuel elements early in 
the potential life of the fuel. This phenomenon 
is due to the formation of gas bubbles containing 
the fission products krypton and xenon. If the 
size of gas bubbles remains sufficiently small, 
approximately 400 A or less, the surface tension 
of the matrix permits retention of the gas at 
high pressures and swelling is greatly reduced. 
If, however, a large number of small bubbles 
agglomerates into a small number of large 
bubbles, serious swelling results. 

Gas bubbles that are nucleated on a scale so 
fine that the average distance between nuclei 


Ce résultat a été obtenu par un traitement thermique 
en deux étapes destiné a influer sur la germination du 
précipité. Il semble done que cette germination du 
précipité & fine échelle soit favorisée par la rétention 
des lacunes et la présence de surfaces internes. 


Fein verteilte Phasen in Uran-Molybdan-Legierungen 
mit kleinen Zusaétzen von Zinn und Silizium wurden 
in der Hoffnung hergestellt, dass man eine gréssere 
Widerstandsfahigkeit gegen das Swelling in einem * 
metallischen Spaltstoff erhalt. Legierungen mit Sub- 
mikron Partikelgrésse und Partikeldichten von 
4 x 1012 cm? konnten realisiert werden. Diese feinen 
Dispersionen wurden erhalten in emer zwei-Stufen- 
Warme-Behandlung, die auf die Kristallisation des 
Niederschlags einwirkt. Hohlraume und andere Innen- 
flachen scheinen die Kristallisation des Niederschlags 
in feinen Abstufungen zu fordern. 


is less than 1 u grow only to sizes that do not 
produce swelling !). It has been pointed out by 
Churchman ?) that the swelling due to 0.3 at % 
burnup is only 0.5 % volume increase when the 
bubbles are spaced about 0.5 uw apart. This 
spacing is equivalent to a bubble concentration 
of. 10% -cm=*. 

Gas bubbles are known to nucleate preferenti- 
ally at internal surfaces, such as on inclusions 8). 
One means of producing a high concentration 
of internal surfaces is to precipitate a finely 
dispersed phase. Such a dispersion requires the 
presence of a very high concentration of nuclei 
of the phase at the temperature at which 
precipitation takes place. Suitable heat treating 
can exert a great influence on the nucleation 
process and lead to such a finely dispersed phase. 


+ This work is supported by the Unites States Atomic Energy Commission. 
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An important property of a fine dispersion 
is that the surfaces thus produced are not 
continuous, which will prevent the coalescence, 
by surface diffusion, of small bubbles nucleated 
on them. A dispersed precipitated phase which 
has a particle density on the order of 1013 cm~ 
and is stable at reactor fuel operating temper- 
atures and under irradiation should prove satis- 
factory. The objective of this work is to produce 
such dispersions in several uranium alloys and 
to learn how swelling during irradiation is 
affected by such dispersions. This paper de- 
scribes the achievement of several such fine 
dispersions which are stable at reasonable 
reactor operating temperatures. Their irradia- 
tion stability has not yet been determined, but 
experiments are planned and subsequent results 
will be reported in the future. 


2. Experimental Technique 


Hae Ve 


A survey of the binary phase diagrams 4) of 
uranium and molybdenum with the other 
elements revealed that small ternary additions 
of silicon or tin to a uranium-molybdenum base 
offered the most promise of producing finely 
dispersed phases after suitable heat treatment. 
These elements form several intermetallic com- 
pounds with uranium and molybdenum. 

Alloys were prepared by induction melting 
in graphite crucibles coated with a ceramic 
oxide and casting into ingots 1.3 em (0.5 inch) 
in diameter by 12.5 em (5 inches) in length. The 
uranium used was standard US AKC reactor 
grade. Table 1 gives the results of chemical 
analyses of the alloys. 


SELECTION AND PREPARATION OF ALLOYS 
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Discs, 0.3 em (4 inch) thick, were cut from 
the ingots, wrapped in tantalum foil and sealed 
in evacuated quartz capsules for subsequent 
heat treating. Quenching was performed by 
crushing the capsule under ice water. 

Specimens were prepared for optical metallo- 
graphy by electropolishing and electroetching. 
Conventional Faxfilm replicas were made for 
observations with the electron microscope; 
carbon was used as a substrate and chromium 
was used for shadowing. 

2.2. QUANTITATIVE METALLOGRAPHY OF 
DISPERSIONS 

Three properties of the dispersion were calcu- 
lated from measurements made directly on high 
magnification electron photomicrographs. These 
are the average particle diameter, D, the number 
of particles per cm?, N, and the total particle 
interfacial area per cm? of material, S/V. 

Two assumptions are made in the calculation 
of N: (1) the particles are spheres of equal 
diameter and, (2) the area fraction of particles 
seen on a plane is equal to the volume fraction. 
We can then write that 


x d2n|/4—=x D3 N/6 (1) 
where: 
nm =number of particles per unit area seen in a 
random plane 
d*=the average of the squared diameters of 
particles seen in a random plane. 
It can be readily shown that d2 is related to D 
by the equation 
d2=2)2. (2) 


In a similar manner it can be shown that d, 


TABLE | 
Composition of alloys (in wt %) 


Alloy Molybdenum Silicon Tin Carbon 

4MS1 4.11 0.11 = not determined 

4MS2 3.68 0.02—0.04. a= 0.09 

4MT1 3.84 = 1.42 not determined 
 4MT2 4.03 — 0:29 0.08 
10MS2 9.86 0.02—0.05 = Oml2 
10MT2 9.86 _— 0.30 0.11 


——————:.:. nn nn—n—n—n 


FINELY DISPERSED PHASES 


the average particle diameter seen in a random 
plane is related to D by the equation 


D=4d/z. (3) 


By substituting for d? and D in eq. (1) using 
eqs. (2) and (3), one gets the result 


N=n/D=a2n/4d. (4) 


The quantities » and d were measured directly 
on electron photomicrographs and N and D 
were then calculated using eqs. (3) and (4). 

Perhaps the most important parameter for 
estimating the effectiveness of a dispersion in 
promoting nucleation is the amount of inter- 
facial area produced per volume of material, 
referred to as S/V. Utilizing the prior assump- 
tions one obtains, 


S|V=N xD. (5) 


However, precipitates produced in alloy 
10MT2 were in the form of platelets and the 
previous equations do not apply. S/V was 
calculated from the following equation 


S/V =2L/A (6) 


where L is the total length of plate seen in the 
plane of a photograph and A is the area of the 
photograph. The factor of two in the above 
equation accounts for both surfaces of the plate. 


3. Results 

A high temperature solution anneal followed 
by a water quench and a precipitation anneal 
was found to be successful in producing fine 
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dispersions in these alloys. Several other heat 
treatments were tried including: (1) a precipi- 
tation anneal on samples in the as-cast state, 
(2) a solution anneal followed by a hot quench 
to the precipitation anneal temperature and, 
(3) a solution anneal followed by cooling to 
room temperature at several rates and subse- 
quent precipitation anneal. 


EFFECT OF SOLUTION TEMPERATURE ON 
PARTICLE DENSITY 


3.1. 


An increase in the solution temperature prior 
to a water quench.and subsequent precipitation 
anneal resulted in a considerably greater particle 
density. This effect was demonstrated in alloy 
4MS1 upon comparison of the dispersion pro- 
duced by heat treatments 5d1000WQ, 10d670WQ 
and 3d1100WQ 10d670WQ. The latter heat 
treatment produced a dispersion having a 
particle density approximately three times 
greater than the former. 

A similar effect was observed in alloy 1OMT2 
as can be seen in table 2. Explanation of heat 
treating symbols and references to photomicro- 
graphs appear in this table. 


3.2. EFFECT OF COOLING RATE FROM SOLUTION 


TEMPERATURE ON PARTICLE DENSITY 


A series of experiments was performed on 
alloy 4MS2 to determine the effect of cooling 
rate from the solution temperature to room 
temperature on the particle density produced 
during a subsequent precipitation anneal. The 
methods used to obtain the different cooling 


TABLE 2 
Properties of the best dispersions produced 


Particle size | Particle density S/V Fig. No. 
Alloy Heat treatment 7 7) | (em3) (ent) in text + 
4MS1 3d1100WQ 10d670WQ 0.3 4 x 102 Se 1 1 
4MS82 5d1000WQ 5d670WQ 0.2 2x 10% 3 xX 108 2 
4MS2 3h1000FC 2h6700Q 0.2 4 x 1012 6 x 108 3 
4MT1 5d1000WQ 10d600WQ 0.3 2 x 1012 6 x 108 4 
10MT2 5d1000WQ 5d550WQ — = i elOe 5 
10MT2 3d1089WQ 9d554AC — — Ph OE 6 


t 3d1100WQ means 3 days at 1100°C followed by a water quench. Also, h = hours, OQ = oil quench, 
AC = air cool, FC = furnace cool. The distance between markers in the photographs equals one micron. 
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1. Alloy 4MS1 3 d1l00WQ 10d670WQ. Fig. 2. Alloy 4MS2 5d1000WQ 5d670WQ. 
Distance between markers = 1 uu Distance between markers = 1 yu = 


Fig. 3. Alloy 4MS2 3h1000FC 2h6700Q. Fig. 4. Alloy 4MT1 5d1000WQ 10d600WQ. 
Distance between markers = 1 yu Distance between markers = 1 


(Key to symbols appears in tables 1 and 2.) 


FINELY DISPERSED PHASES 


Fig. 5. Alloy 10MT2 5d1000WQ 5d550WQ. 
Distance between markers = 1 pu 


rates are listed below in order of increasing 
cooling rate: 


ier ce coal qn. .( sr. .- K EG) 
WemeeaE COUN swat. ee soe eg, CAG) 
Saawater quench 4c. 6. as ss) 6 (WQ) 
4. 10 wt % NaCl in water quench. (BQ) 


The precipitation anneal temperature was 
670° C in all cases. The first cooling rate above 
led to the highest particle density, 4 « 1012 em? 
followed by the water quench and brine quench 
which both yielded particle densities of 
2x 1012 cm’. Metallographic examination of 
samples after cooling from the solution temper- 
ature revealed that no precipitation had as yet 
taken place. Therefore, all precipitation must 
have occurred during the precipitation anneal. 

All cooling rates from the solution temperature 
resulted in a martensitic structure except the 
furnace cool which resulted in almost complete 
decomposition of the y phase into an extremely 
fine eutectoid. In fig. 7 is an electron photo- 
micrograph of 4MS2, treated three days at 
990° C then heated three days at 500° C, which 
illustrates the fine eutectoid structure. Some 
precipitation is visible. 


Alloy 1OMT2 3d1089WQ 9d554AC. 
Distance between markers = I uu 


Fig. 6. 


Samples subjected to the water quench and 
brine quench both developed dispersions of 
2x10! particles/em? whereas the air cooled 
samples had a density lower than the above by 
a factor greater than ten. 


- Ba 3 


Fig. 7. Alloy 4MS2 3d990WQ 3d500AC. 
Distance between markers = 1 wu 


tis 
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4. Discussion 

The response of the ternary systems under 
study to heat treatments can be understood in 
terms of the nucleation processes involved. 
Rosenbaum and Turnbull *), investigating pre- 
cipitation in Al-1 wt % Si alloys, found that 
quenching rates from the solution temperature 
were of prime importance in determining the 
degree of dispersion produced during a sub- 
sequent precipitation anneal. An air cool to 
room temperature from the solution temper- 
ature, followed by a precipitation anneal, 
resulted in 10° particles/em?, whereas a solution 
anneal followed by a water quench prior to the 
precipitation anneal resulted in 10™ particles/ 
em?, 

In the former case, heterogeneous nucleation 
is occurring, whereas in the latter situation there 
is homogeneous nucleation. It is believed that 
the rapid water quench retains excess vacancies 
produced at the solution temperature; these, by 
enhancing diffusion, allow the silicon atoms to 
form clusters of approximately 1000 atoms 
which serve as nuclei at the precipitation 
temperature. An alternate mechanism is the 
formation of dislocation loops or other vacancy 
agglomerates which can also act as nucleation 
sites for the precipitating phase. 

An increase in the solution temperature allows 
more vacancies to be retained at the quenching 
temperature, which can explain the previously 
noted effect of solution temperature on the 
subsequent dispersion produced. 

The finer dispersion produced by a water or 
brine quench compared to an air cool from the 
solution temperature in the 4MS82 alloy is con- 
sistent with the mechanism described above, 
although the magnitude of the effect is not as 
large. This is thought to be due to the high 
density of other nucleation sites such as dis- 
location nodes or subgrain boundaries whose 
presence is unaffected by the heat treatment. 
Apparently the brine quench is equally as 
effective as the water quench in retaining 
vacancies or in producing vacancy agglomerates. 
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The high particle density produced following 
a furnace cool from the solution temperature 
developed because a fine eutectoid was produced — 
on cooling which created a high specific inter- 
facial area. This internal surface provided 
abundant nucleation sites for precipitate par- 
ticles during the subsequent precipitation anneal 
and resulted in a high density of precipitate. 

Possibly even denser dispersions can be pro- 
duced by further increasing the silicon and tin 
content of the alloys described since the nuclea- 
tion rate is dependent on the degree of super- 
saturation at the precipitation temperature. It 
must be noted that if all the ternary element is 
not in solution prior to the precipitation anneal, 
considerable precipitation will take place on 
the pre-existing particles leading to a coarse 
dispersion. 

Attempts to obtain an X-ray diffraction 
pattern of the precipitates using a bulk sample — 
proved fruitless. However, one can make an 
intelligent guess at identifying the precipitating 
phases by studying the relevant binary phase 
diagrams. It then appears that UsSi and UsSn4 
are the precipitates in the silicon and tin ternary 
alloys respectively. 
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Hot-pressed beryllium has been examined after irradi- 
ation with more than 1021 fast neutrons/em? while at 
a temperature which varied between 280°C and 
480° C. The smaller helium content (3.7 em? at NTP/ 
em? Be), compared with the previously examined 
beryllium !), produced much smaller volume increases. 
The volume did not measurably increase during 
irradiation but did so only after heating for one hour 
at above 800° C. A small number of tensile samples 
were cut from the material and pulled at room 
temperature, 300°C, 450°C and 600° C. The 0.1 % 
proof stress and ultimate tensile stress had increased 
by a factor of more than 2, and the elongation reduced 
to practically zero at all these temperatures. Some 
recovery of the mechanical properties was achieved 
by annealing at temperatures above 800°C. The 
results are described in terms of the distribution of 
the helium bubbles which were observed in replicas 
and thin films from the material. 


Du béryllium comprimé a chaud a été examiné aprés 
irradiation avec plus de 107! neutrons rapides par cm? 
a des températures variant de 280°C a 480°C. La 
teneur plus faible en hélium (3, 7em? NTP par cm? 
de Be) vis-a-vis de celle obtenue sur le béryllium 
examiné précédemment ') produirait un accroissement 
de volume beaucoup plus petit. Le volume n’augmen- 
tait pas de fagon mesurable pendant Jl irradiation, 
mais il y avait accroissement de volume seulement 
aprés chauffage d’une heure au-dessus de 800° C. Un 
petit nombre d’éprouvettes de traction furent dé- 
coupées dans le béryllium et tractionnées & tempéra- 


1. Introduction 


The combination of a low thermal neutron 
absorption cross-section with a high neutron 
scattering cross-section makes beryllium an 
ideal material to use as a moderator or reflector. 
Its comparatively high strength at elevated 
temperatures and its high melting point should 


ture ambiante, 300° C, 450°C et 600° C. La limite 
élastique 4 0,1 % et la charge de rupture augmentaient 
d’un facteur supérieur a 2 et Pallongement s’abaissait 
pratiquement & zéro a toutes les températures de 
Vessai de traction. Une certaine restauration des 
propriétés mécaniques apparaissait aprés recuit a des 
températures supérieures a 800° C. Les résultats sont 
interprétés en fonction de la distribution des bulles 
dhélium qui apparaissaient soit sur les répliques, soit 
dans les films minces extraits du métal. 


Heissgepresstes Beryllium wurde nach Bestrahlung 
mit mehr als 102! schnellen Neutronen/cm? in einem 
Temperaturbereich zwischen 280° und 480° C unter- 
sucht. Der kleinere Heliumgehalt (3.7 cm? auf NTP/ 
em?/Be), verglichen mit dem vorher gepriften Beryl- 
lum +) erzeugt einen kleineren Volumenzuwachs. Das 
Volumen steigt wahrend der Bestrahlung nicht mess- 
bar an. Dagegen nimmt es etwas zu nach dem Erhitzen 
uber eine Stunde bei 800°C. Hine kleine Anzahl 
Proben fiir Spannungsuntersuchungen wurden dem 
Material entnommen und bei Raumtemperatur, 
300° C, 450° C und 600° C untersucht. Die 0,1-Span- 
nungsgrenze und die dausserste Spannung unter- 
schieden sich mit einem Faktor von groésser als 2. 
Die Dehnung ging praktisch auf 0 zuriick bei all 
diesen Temperaturen. Es wurde festgestellt, dass bei 
Temperaturen von etwa 800°C die mechanischen 
EHigenschaften wieder gewonnen werden kénnen. Die 
Ergebnisse tiber die Verteilung von Helium-Blasen, 
welche in Abziigen und dtinnen Filmen des Materials 
beobachtet wurden, werden beschrieben. 


make it a good canning material for fuel 
elements. However, poor three-dimensional 
ductility has restricted its use as a structural 
material and this is likely to be worsened by 
irradiation, as the ductility of a material is often 
reduced by radiation when displaced atoms and 
vacancies, either singly or in clusters, impede 


287 


288 


the flow of dislocations through the material. 
In beryllium, foreign atoms are produced by fast 
neutron transmutation (the principal impurity 
being helium), and these, in addition, may affect 
the mechanical properties either singly or when 
agglomerated into helium bubbles. This work 
was aimed largely at evaluating some of the 
changes in mechanical properties induced by 
irradiation. 


2. Experimental Method and Results 


2.1. MATERIAL 

The beryllium obtained for the experiments 
was produced by the Brush Beryllium Company 
from hot pressed — 200 mesh powder and had 
not been prepared to have the properties desired 
in a canning material. Rods 2.9 cm diameter 
and 3.8 em long had been irradiated at a 
temperature which varied between 280° C and 
480° C, the detailed thermal history in the 
reactor being unknown. 

Two blocks of unirradiated beryllium, from 
the same batch as the irradiated material, were 
obtained as standards for density, hardness and 
mechanical property measurements. 
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2.2. GAS CONTENT 

Specimens were cut from the irradiated rods 
with a high speed silicon carbide slitting wheel 
operating under water. Seven small pieces 
weighing between 0.1—0.2 g were individually 
melted in a degassed beryllia crucible inside an 
evacuated silica vessel of known volume using 
a high frequency set. The beryllium was held — 
above its melting point for several minutes, 
and the apparatus allowed to cool before 
measuring the pressure on a ““Vacustat”’ gauge. 
A sample of the gas evolved was then analysed 
in a mass spectrometer. 

The helium contents ranged between 3.2 and 
4.0 cm? at NTP per cm? of beryllium, the 
average value being 3.7 cm?/cm?. Between 1 and 
6 cm3/cm? of hydrogen was also observed, but 
this was largely due to inadequate degassing 
of the apparatus. 


2.3. VOLUME CHANGES 


Quadrants about 5 mm thick and weighing — 
about 2 g, or occasionally pieces approximately 


1.3x1.00.15 cm were annealed for up to 
100 h in a furnace while at a pressure of 10-4 mm 


To SWELLING 


CUMULATIVE ANNEAL 


Ueyer I. 
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The time dependence of swelling at various temperatures. 
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of mercury. For longer anneals at 600° C, pieces 
were heated in a silica tube through which 
commercial purity argon was streaming. Thin 
blue oxide films formed on some specimens, but 
these were removed by electro-polishing. Den- 
sities were determined after each sample had 
been electropolished, by weighing in air and 
distilled water. 

The densities of pieces of the unirradiated 
beryllium were in the range 1.844—1.850 g/cm3, 
and of the irradiated specimens in the range 
1.842—1.850 g/cm3, so that no significant change 
in density had occurred during irradiation. 
(The accuracy of the density measurements was 
about 0.2 %). Anneals of 1 h were given to 
separate specimens at 550°C, 600° C, 700° C, 
800° C, 850°C, 900°C, 1000°C and 1100°C, 
and for longer times above 550° C. The results 
are plotted in fig. 1. No swelling was observed 
on heating for 1 h below 800° C. After 4 weeks 
at 600°C, less than 0.5 % density decrease 
was found. 

The most noticeable difference between the 
irradiated and unirradiated samples after pol- 
ishing (with diamond and then alumina lubric- 
ated with 0.2 9% oxalic acid) was the absence 


Fig. 2a. 


Fig. 2. The effect of irradiation on twinning during polishing; 


of twins in the former case. Fig. 2 illustrates 
this difference. 

Shadowed formvar-carbon replicas from cath- 
odically etched surfaces were examined in the 
electron microscope. These revealed small 
bubbles about 100 A diameter in the material 
after irradiation (fig. 3), the number being about 
3 x 1015/em3. Annealing increased the average 
size of bubbles and their number decreased as 
has been previously reported *).. Specimens 
which had swollen about 3-5 % contained 
bubbles which were mainly 1-310-5 cm in 
diameter and of which there were about 
1018-1014/em?; a few bubbles 1-5x10-§ cm 
diameter also remained in the grains. 

Specimens which had increased in volume by 
more than about 10 % contained holes, about 
1—5 x 10-4 cm in diameter, in the grain bound- 
aries. In this case the grains themselves con- 
tained 1012-1018 bubbles/cm?, mainly 10-5—10-4 
cm diameter (fig. 4). 

Thin films of beryllium were prepared by 
grinding pieces of metal to about 130 uw and 
then electropolishing in a solution of ortho- 
phosphoric acid, chromic acid and glycerol. 
Such films, only a few thousand Angstroms 


(a) unirradiated, x570; (b) irradiated x 570 


bo 
Re) 
=) 


Fig. 3. 
beryllium irradiated at < 480° C. 


Electron micrograph of helium bubbles in 
x 10 000. 


Fig. 4. Electron micrograph of a shadowed replica 
showing bubbles in the grains and holes in the grain 
boundary after 1000°C for 1 hour. x 4000 


thick, were examined by transmission electron 
microscopy. Dislocations and (in the case of 
the irradiated beryllium) bubbles could be seen 
although the contrast was inferior to that 
obtained with the more usual metals. The 
unirradiated material contained about 2 108 
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dislocation lines/em?. Films of the unannealed 
irradiated beryllium contained about 5x 10% 
bubbles/em? with diameters of about 100 A, in 
good agreement with the values derived from 
replicas of the same material. Irradiated material 
annealed at 600° C for 1 month contained about 
1.7 x 109 dislocation lines/em? which were deco- 
rated with small bubbles less than 500A 
diameter (fig. 5). 

A piece of beryllium which had been annealed 
at 900° C for 1 h (3.2 % swelling) was thinned 
with some difficulty, the size of bubbles being 
about the same as the film thickness so that 
the film thinned unevenly. Satisfactory areas 
showed an uneven distribution of bubbles both 
as regards size and number, (figs. 6 and 7). 
There was a tendency for bubbles to form in 
rows upon dislocation lines, which ran into the 
grain boundaries. In grains with larger bubbles 
the dislocation density had been reduced to 
about 108/em2, with about 1018 bubbles/em3. 

The numbers and sizes of bubbles deduced 
from replica and thin film techniques were 
found to agree and previous suspicions that 
bubbles might be grossly enlarged by the echant 
were dispelled. 


2.4. 


Microhardness tests were made on a Vickers 
projection microscope using a 200 gm load. 
The sample preparation was as for optical 
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Fig. 5. Electron micrograph of a thin film from bulk 
material which had been annealed at 600°C for 
1 month. x 20000 
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Fig. 6. Electron micrograph of a thin film from bulk 
material which had been annealed at 900°C for 
1 hour. x 10000 


Fig. 7. 


Electron micrograph of a thin film from bulk 
material which had been annealed at 900°C for 


1 hour. x 4000 
microscopy which seemed sufficient to remove 
the work-hardened surface layer as further 
electropolishing resulted in no change in hard- 
ness. 

Irradiation had produced hardness increase 


from 150 DPN to 220 DPN. This hardening only 
recovered when measurable changes in density 
occurred, i.e. for 1 h at temperatures above 
800° C. The results are plotted in fig. 8. 

Specimens approximately 1.8 «0.5 «0.15 cm 
were tested in an apparatus developed by Hill *). 
Attempts were made to bend the irradiated 
metal at 650° C when supported by a mild steel 
backing piece *), and also unsupported, in the 
temperature range 300°C to 700°C. A span 
of 1.5 cm was used and a radius of 0.15 cm. The 
worked surface layer was etched away before 
testing. The irradiated specimens showed no 
indication of ductility at any of the test 
temperatures, whereas all the unirradiated 
specimens deformed appreciably before fracture ; 
two unirradiated specimens tested at 450° C 
bent completely round the test radius. 

Flat tensile specimens with a gauge length 
of 1.25 cm, and a cross-section approximately 
0.12 cm square, were ground to shape and were 
etched in a chromic sulphuric acid solution to 
remove the worked surface layer before testing. 
The specimens were placed in a Hounsfield 
tensometer, held at the testing temperature 
for an hour before pulling, then pulled at a 
strain rate of 10-3/min. 

The tensile properties of both irradiated and 
unirradiated beryllium were measured at room 
temperature, 300° C, 450°C and 600° C. The 
U.T.S., 0.1 % proof stress and elongation are 
plotted as a function of temperature in fig. 9. 
At all temperatures the material is considerably 
harder after irradiation, and the elongation is 
essentially zero. The effect of a limited number 
of annealing treatments on yield stress and 
ductility (measured at 450°C) was examined 
and the results plotted in fig. 8. At progressively 
higher annealing temperatures, the 0.1 % proof 
stress is reduced and the elongation increased, 
though the elongation is still less than 1 % 
(compared with 6-10 % before irradiation)". 

One specimen previously annealed at 1000° C 
was tested at room temperature; both 0.1 % 


+ The samples annealed at 950°C and 1000° C 
had swollen before testing by 10 % and 25 % respec- 
tively. 
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Fig. 8. The effect of annealing on the hardness, yield stress and elongation. 


proof stress and elongation, 13000 psi and 
0.2 % respectively, were lower than the un- 
irradiated values. 


3. Discussion 

The two previous investigations 1-2) of the 
behaviour of irradiated beryllium were handi- 
capped by the lack of some of the same material 
in the unirradiated state. This made detailed 
investigations of the mechanical properties of 
limited value although it was clear that irradi- 
ation had embrittled the beryllium. The previous 
investigations had suggested that the change in 
mechanical properties was likely to be of greater 
practical importance in reactor use than the 
volume changes. The present investigation, on 
beryllium irradiated to a lower dose, has con- 
firmed and added to the previous findings 
concerning the effect of helium upon the volume, 
but in addition it has shown the effect of 
irradiation upon the mechanical properties. 


3.1. GAS CONTENT 


The average helium content of the beryllium 
was 3.7 cm’ at NTP per cm? of beryllium. This 
value, together with the suggested integrated 


neutron flux of 3.3 x 1021 neutrons/cm?2 (energies 
> 1.4 MeV), suggested a mean cross-section for 
the gas-producing reactions of 0.29 barns, which 
was lower than that estimated from nuclear 
data and also that obtained from the previous 
investigations 1-2). Using the cross sections for 
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the (n, 2n) and (n, a) reactions of 113 mb and 
33 mb for fission neutrons determined at Harwell 
by Richmond we estimate that the integrated 
dose of fission neutrons received by this beryl- 
lium was 2.75 x 1021 neutrons/cm?2. 


3.2. 


One of the main differences in the irradiation 
conditions between this beryllium and _ that 
previously investigated was the temperature of 
the irradiation. Although the temperature varied 
throughout the irradiation, the highest tempe- 
rature was 480°C and even so, no detectable 
change in volume occurred. The material how- 
ever did contain bubbles even before annealing. 
Although these bubbles were numerous 
(3 x 1015/em3) they were small (r ~ 50 A) so 
that the volume they occupied would only be 
0.15 % of the beryllium. (The helium-3.7 cm3 
at NTP/cm? would at 480° C occupy ~ 0.25 % 
of the volume of the beryllium, if its pressure 
was balanced by the surface tension in bubbles 
of this size). 

The formation of bubbles during irradiation 
at temperatures below that necessary for thermal 
vacancies to diffuse in from grain boundaries 
may seem surprising in view of previous 
findings *). Because these bubbles are so small, 
only a few vacancies per helium atom are 
necessary for them to be in equilibrium. These 
few vacancies could be provided from the 500 
or so produced per helium atom by atomic 
displacement during irradiation. Such behaviour 
has been observed in copper which has been 
bombarded with alpha-particles *), the irradi- 
ation vacancies providing the space for the 
initial nucleation of gas bubbles of small size 
(r w 40 A). 

Heating produced a decrease in number and 
increase in size of the bubbles as had previously 
been shown, the thin film electron micrographs 
leaving little doubt that this was a real effect 
and independent of the surface treatment used 
to reveal the bubbles in optical and replica 
micrographs. In addition the number of dis- 
location lines which had increased as a result 
of irradiation decreased on annealing as has 


VOLUME CHANGES 


also been observed in containing 
helium *), 

The great variation in the sizes and numbers 
of bubbles from grain to grain is consistent 
with the markedly different etching behaviour 
noticed previously !) and is probably connected 
with the anisotropic nature of beryllium. In 
some neighbouring grains, e.g. those in fig. 6, 
the bubbles differed in size by a factor of about 
2, which would imply volume increases differing 
by a factor two. Neighbouring grains swelling 
by 1% and 2 % would generate considerable 
stresses at the grain boundaries and this may 
be the cause of the large holes in the grain 
boundaries. These very irregular holes do not 
appear to be bubbles, although they no doubt 
contain some helium; they are much larger than 
the bubbles remaining within the grains (fig. 4) 
and account for the greater part of the swelling 
in the beryllium. 

The graphs of the volume increase as a 
function of time at various temperatures show 
that there was a rapid increase of swelling when 
2-4 %, volume change had been reached. It was 
suspected that this effect coincided with the 
formation of the above-mentioned large holes 
and metallographic examination of several 
samples confirmed this belief. 


copper 


3.3. MECHANICAL PROPERTIES 


It is well established that irradiation hardens 
many metals when they are irradiated below 
the temperature at which thermally produced 
vacancies diffuse. This hardening is due to the 
point defect clusters which impede the slip of 
dislocation lines through the crystals. Above 
the self-diffusion temperature, the generation 
and migration of vacancies annihilate both the 
vacancy and interstitial clusters. The hardening 
which is observed in beryllium is most likely 
due to the interaction of the helium produced 
together with the point defect clusters, because 
it occurs at high doses when the gas concen- 
tration is ~ 0.003 at % and only recovers after 
very high temperature anneals when the gas 
bubbles are appreciably coarsened. It is only 
after anneals at temperatures above 950° C that 
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the beryllium begins to recover its ductility, 
although its hardness begins to recover after 
annealing for 1 h at 800°C. It was noticed 
previously that the hardness began to recover 
after the same anneal which brought about the 
first measurable increase in volume !). 

Examination of thin films of copper con- 
taining helium bubbles has shown that they 
are very effective in impeding the motion of 
dislocation lines. The slip of dislocations which 
intersect helium bubbles lying in their slip 
planes is impeded by these bubbles until the 
stress is sufficient to bow the line into a semi- 
circle, i.e. until the stress (o) is about equal to 
Gb/l (where G is the shear modulus, 0} the 
Burgers vector of the dislocation line and / the 
spacing of the two bubbles in question). In an 
idealized case where the material contains n 
bubbles/cm® of radius 7, the number of bubbles 
intersecting 1 cm? of a slip plane will be 2nr, 
so that the average spacing of locks (/) will be 
(2nr)?*. Therefore c=Gb (2nr)*. It is only when 
o exceeds the normal unirradiated flow stress 
that the material is hardened. Heating decreases 
mr (because nr? is constant for a given gas 
content), and after about 1 h at 900°C the 
material has begun to soften. From fig. 6 it 
can be seen that » ~ 10!3/em3 and r ~ 700 A. 
After this treatment the critical locking distance 
(2nr)* is thus 10-4 em, and when their mean 
separation exceeds this figure the bubbles have 
little effect upon the flow stress. 

The absence of twins on the mechanically- 
worked polished surface of the irradiated 
material also indicates that the movement of 
twinning dislocations is impeded. This restriction 
of twinning removes a deformation mode from 
the beryllium thus adding to its brittleness. 
High temperature annealing results in a return 
of the surface twinning also which suggests that 
the twinning dislocations are impeded by the 
bubbles also. 
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4, Conclusions 


1. Irradiation to a dose of about 2.75 x 1071 
fission neutrons/cm? at temperatures up to 
480° © produces little volume increase but 
markedly embrittles the beryllium. 


2. The flow of dislocation lines is impeded by 
the numerous helium bubbles so that both 
slip and twinning become more difficult and 
the material is embrittled. 


3. Annealing recovers some ductility and sof- 
tens the material when the bubbles become 
reduced in number to less than 10!8/em$ 
(at which stage the volume increase has 
become appreciable). 


4. As this material was embrittled after a dose 
of 2.75 x 102! fission neutrons/cm? while other 
material was little changed ®) after 10?9/cm?, 
it is important to ascertain whether there is 
a critical dose for embrittlement. 
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The solid solution hardening of «-thorium by zirconium 
has been demonstrated, but the increase in hardness 
during the ageing of the supersaturated « solid 
solution is very slight. Microscopic observations in- 
dicate that discontinuous precipitation usually oc- 
curred. 

The most promising alloys investigated are those 
of compositions corresponding to the thorium-rich end 
of the f solid solution, which exists above 1000° C, 
after subjection to heat treatment. The £ solid solution 
transformed on quenching; tempering the quenched 
alloys produced a more stable structure with very 
useful mechanical properties. A study of the isothermal 
transformation of the f solid solution was also carried 
out and a time-temperature-transformation relation- 
ship obtained for a 39 at % zirconium alloy. The 
transformation product is mainly lamellar and is 
shown to hold promise of high tensile strength. 


Le durcissement du Thorium « par mise en solution 
solide du Zirconium a été démontré mais l’accroisse- 
ment de dureté durant le vieillissement de la solution, 
solide sursaturée est trés faible. 
graphique indique qu'il y a en général précipitation 
discontinue. 

Les alliages étudiés les plus prometteurs sont ceux 
de composition correspondant a l’extrémité riche en 
thorium de la solution solide 6 qui existe au-dessus de 
1000° C aprés que Valliage a été soumis & un traitement 
thermique. La solution solide f se transformait par 


L’examen micro- 


1. Introduction 


Because of its nuclear properties, interest in 
thorium has been stimulated in recent years. 
However, pure thorium has poor mechanical 
properties and the need for increased strength 
calls for the investigation of promising alloy 
systems. The basic factors governing the alloying 
behaviour of thorium are the application of the 


trempe; le revenu des alliages trempés produisait 
une structure plus stable avec des propriétes mécani- 
ques trés utiles. Une étude de la transformation 
isotherme de la solution solide f a été aussi entreprise 
et une relation temps-température-transformation a 
été obtenue pour un alliage a 39 At % Zr. Le produit 
de transformation est principalement lamellaire et il 
est montré qu’on peut en espérer une résistance élevée 
a la traction. 


Die Hartung von «-Thorium durch Zirkon in fester 
Lésung wird demonstriert. Der Anstieg der Harte 
wahrend des Alterns ubersattigten, festen 
a-Lésungen ist jedoch sehr gering. Mikroskopische 
Untersuchungen zeigen das Vorhandensein von Dis- 
kontinuitaten. 

Die meistversprechenden Legierungen, welche unter- 
sucht wurden, haben Zusammensetzungen, die nach 
Warmebehandlung zum thoriumreichen Ende der 
festen $-Losung tendieren, welche bei tiber 1000° C 
existiert. Die feste 6-Losung wird umgewandelt durch 
Abschrecken. Das Tempern der abgeschreckten 
Legierung erzeugt eine stabilere Struktur mit sehr 
brauchbaren machanischen Higenschaften. Hine Unter- 
suchung der isothermen Transformation der festen 
fb-Lésung wurde durchgeftihrt und ein ZTU-Schaubild 
fiir eine Legierung von 39 At. % Zirkon erhalten. Das 
Umwandlungsprodukt ist hauptsachlich lamellar und 
verspricht hohen Spannungsanforderungen gewachsen 
zu sein. 


von 


Hume-Rothery “size-factor’ rule and _ the 
electrochemical effect. Thorium has a relatively 
high atomic diameter (3.59 A) and is electro- 
positive in character. Therefore, the elements 
capable of appreciable substitutional solid solu- 
bility are limited to zirconium and hafnium in 
Group IVa of the periodic table, the rare earths, 
scandium, yttrium, indium, thallium and £ 


+ Now at the Berkeley Nuclear Laboratories of the Central Electricity Generating Board, Berkeley, 


Glos. U.K. 
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uranium. The elements which can enter inter- 
stitial solution are hydrogen, carbon, nitrogen 
and oxygen. However, most of the elements 
form compounds with very little or no solubility. 

The need for low neutron absorption, how- 
ever, imposes a further and significant restriction 
in the choice of suitable alloying elements, for 
only those with relatively low neutron capture 
cross-section can be seriously considered for 
nuclear applications. For example, on this basis, 
possible alloying additions to thorium are: 
O;_C;, Be, Bi, Mg,. Si, Zr, Pb,-Al, U. Reeent 
studies on some of these systems have been 
made, e.g. Th—O, —N, —C 1), Th-Si 2); Th—Al 8); 
Th-U 4:5), 

Apart from the thorium-uranium system, the 
substitutional solid solutions have received very 
little attention. Zirconium, satisfactory from 
the neutron capture aspect, exhibits appreciable 
solubility in both allotropic forms of thorium 
and therefore presents two possible avenues of 
heat-treatment. The limited region of solubility 
of zirconium in « thorium, shown in the early 
diagrams ®.”) has been studied recently in greater 
detail by Johnson and Honeycombe 8) and by 
Evans and Raynor). They show that the 
solubility changes from 5.0 at % at 650°C to 
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9.9 at % at 920°C, reaching a maximum at 
10.2 at % over the temperature range 940- 
1000° C. Carlson °) first postulated the extensive 
solubility in bee f thorium at high temperatures, 
where the lattice parameter decreases from 
4.11 A for unalloyed thorium 1°) to 3.85 A at 
1000°C for 50 at % zirconium’). The most 
recent constitutional work on thorium-zirconium 
alloys up to 16 at % 8%) and from 15 to 100 % 
zirconium 1) has been combined to present the 
diagram in fig. 1. The general form is similar to 
that proposed by Gibson, Loomis and Carlson *). 


2. Experimental Methods 


9.1. RAW MATERIALS AND ALLOY PREPARATION 


Thorium, being an extremely reactive metal, 
was melted and alloyed with iodide zirconium 
in an are furnace. 

The basic raw material consisted of electro- 
lytically prepared thorium dendrites which, 
after consolidation to small ingots (30-40 g) by 
argon are melting, gave metal having a total 
thorium content of 99.8 wt % and containing 
50-170 ppm carbon, 2000 ppm oxygen with 
total metallic impurities less than 700 ppm. 
A small quantity of iodide thorium was also 
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employed. (60 ppm nitrogen, 20 ppm iron, 
200 ppm calcium, hardness 19-38 VPN). 


2.2. SPECIMEN PREPARATION 


All ingots after arc-melting were reduced by 
cold work to ensure sufficient, suitably-sized 
specimens for heat-treatment and to assist in 
obtaining homogeneous material. Rolling was 
performed in small hand-operated rolls and 
swaging was used initially to reduce the larger 
ingots. 


2.3. HEAT-TREATMENTS 


Specimens for heat-treatment were first 
encapsulated and then heat-treated in horizontal 
tube furnaces. The treatments terminated in 
water-quenching the capsule and breaking open 
under water. The specimens were encapsulated 
under a vacuum of better than 10-4 mm of 
mercury, in Pyrex for temperatures up to 600° C 
and in silica, after wrapping in tantalum foil, 
for temperatures up to 1100° C. For tempera- 
tures above 1100°C, the silica capsules were 
filled with gettered argon at a reduced pressure, 
calculated to give a slight positive pressure at 
the heat-treatment temperature. 

For the isothermal work, where rapid heat 
transfer was necessary, the specimens (0.25 cm 


long by 0.48 cm diam.) were homogenised at 
1100° C in a vertical tube furnace through which 
a slow stream of dried, high purity argon was 
passing. Each specimen was attached by fine 
molybdenum wire to a nichrome support. After 
30 min at 1100° C, the specimens were rapidly 
transferred to a molten lead bath. Micro- 
examination revealed very little oxidation after 
heat treatment at 1100° C and showed that the 
specimens remained free from contamination 
by the lead. 


2.4. MicrRo-EXAMINATION 


A number of techniques was used to reveal 
the microstructures and thereby assist in their 
interpretation. These included air-tarnishing 
after diamond polishing, polish attack, cathodic 
etching and electrolytic preparation, details of 
which are described in a previous paper 8). 


2.5. MECHANICAL TESTING 


Hardness was determined using the Vickers 
diamond pyramid indentor loaded at 5, 10 or 
20 kg according to the condition of the specimen. 
All results are the average of at least three 
values. For tensile testing, flat strip 0.8 mm 
thick was made by cold rolling annealed rod of 
one alloy. Hounsfield Tensometer test pieces 


TABLE 1 
Hardness results of alloys heat-treated at 900° C and 1300° C and water-quenched 


Electrolytic Electrolytic Todide- thew 
at % Zr wt % Zr thorium thorium W.Q. from 900°C 
W.Q. from 900° C W.Q. from 1300° C 
0 0 61 17 — 
2.4 1.0 59 — — 
4.9 2.0 78 94 74 
1.3 3.0 84/87 105 78 
8.5 3.5 ~ — 90 
9.6 4.0 97 — 97 
10.8 4.5 — 93 
11.8 5.0 94 122 97 
16.0 7.0 — — 99 
22 10.0 114 208 = 
31 15.0 125 261 + 
39 20.0 142 281 TT _ 
52 30.0 164 -- — 


+ (1050° C) +f (1100° C) 
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were stamped out using a die which produced 
specimens with a gauge-length of 2.50.3 em 
and shoulders 1.80.75 cm. 


3. Experimental Results 


PRECIPITATION FROM THE &-SOLID 
SOLUTION 


3.1. 


The relevant alloys contained 4.9, 7.3, 9.6, 
and 11.8 at °% zirconium and were made from 
electrolytic thorium. A 7.3 at % alloy was also 
made from iodide thorium. Solution treatment 
was carried out in the range 900—920° C followed. 
by water quenching. The solution hardening by 
the zirconium in these alloys quenched from 
the « region is shown in table 1. The alloys 
were then aged at temperatures between 350° 
and 750°C but none of the alloys showed 
marked hardening after this treatment. In fig. 2 
typical results are plotted, in this case for the 
7.3 at % alloy aged at 500°C. This particular 
alloy was made from iodide thorium to eliminate 
many of the inclusions and thus facilitate 
microscopic examination. 

The microstructures of the aged specimens 
revealed a discontinuous precipitate (fig. 3), the 
rate of growth of which is also shown in fig. 2 
for ageing at 500° C. After the alloy had been 
aged for 20 hours, when 20 % transformation 
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Fig. 3. 7.3 at % zirconium alloy. Annealed at 900° C, 

water-quenched, then aged for 6 h at 600°C and 

water-quenched. Discontinuous precipitation in a 

matrix of « solid solution. Oxide (black) aligned in 

direction of rolling prior to solution treatment. 
Electrolytic polish. x 400 


to cellular precipitate had occurred, definite 
signs of continuous precipitation were observed. 
The precipitate morphology was also examined 
at other compositions and ageing temperatures. 
Where the supersaturation was high, e.g. 7.3, 
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Fig. 2. 


Ageing curve at 500° C for a thorium/7.3 at % zirconium alloy. Solution treatment at 900° C. Per- 


centage of the microstructure transformed by discontinuous precipitate also plotted. Key: @ hardness; 
x % transformation. 
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9.6, 11.8 at % zirconium aged at 500-700° C, 
the discontinuous type of precipitate again 
predominated, but it was not observed when 
the supersaturation was low, e.g. the 4.9 at % 
zirconium alloy aged at 500° C; however, this 
brought no improvement in the degree of 
_ hardening. 


3.2. THE DECOMPOSITION OF THE TRANS- 


FORMED / SOLID SOLUTION 


An investigation on alloys quenched from the 
high temperature (above 950°C) bec solid 
solution range and subsequently aged was 
carried out with alloys containing 22, 31 and 
39 at % zirconium. The microstructures of 

as-quenched specimens were martensitic in the 

22 at % and banded or “‘tweedy”’ in the 31 and 

39 at % zirconium alloys. Examples of these 

microstructures are shown in figs. 4 and 5 

respectively. Also studied, but in less detail, 

were a 4.9at % and an 11.8 at % zirconium 
alloy which differed from the higher zirconium 
- alloys by exhibiting a normal equi-axed struc- 
ture after quenching from the f region. Although 


these as-quenched microstructures were not 
banded or acicular, previous work 8) indicated 
that the £ solid solution in this composition 
range transformed on quenching to a strained 
fee structure. 


3.2.1. 


A series of specimens was solution-treated at 
1300° C, water-quenched and aged at 500°C. 
The hardness results obtained are shown in 
fig. 6, curve A. Although the hardness of the 
quenched specimen (94 VPN) was somewhat 
higher than that of the same alloy quenched 
from the «-solid solution (78 VPN), the degree 
of hardening on ageing was slight and compar- 
able to the behaviour of the series solution- 
treated at the lower temperature (900° C). All 
the microstructures, including the solution- 
treated specimen, exhibited a fine precipitate, 
which appeared to be an impurity. No definite 
evidence for the precipitation of « zirconium 
on ageing was obtained, nor was a discontinuous 
precipitate observed. The impurity particles 
were also observed in unalloyed electrolytic 


4.9 at % zirconium alloy 


Fig. 4. 


22 at % zirconium alloy. Annealed at 1300° C 
for 1 hour and water-quenched. Acicular structure of 
_ transformed 1. Black particles of oxide attacked 


by electrolyte. Electrolytic polish. x 900 
(oblique illumination) 


Fig. 5. 39 at % zirconium alloy. Annealed at 1050° C 

for 1 hour and water-quenched. Weave-type banded 

structure of transformed £1. Small white particles are 

zirconium carbide, oxide (grey) in partially dendritic 
form. Cathodically etched. x 150 
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Fig. 6. 


Ageing curves at 500° C for two alloys and unalloyed electrolytic thorium. Solution treatment at 


1300° C. Key: A—thorium/4.9 at % zirconium alloy; B - electrolytic thorium unalloyed; C — thorium/11.8 
at % zirconium alloy. Experimental error on curves A and C is up to +5 VPN. 


thorium annealed at 1300° C. An “‘ageing curve” 
for electrolytic thorium, up to 50 h at 500° C 
(fig. 6, curve B), shows slight increases in 
hardness during the first hour of ageing. 


3.2.2. 11.8 at % zirconium alloy 


The hardness results for a series of specimens, 
heat-treated at 1300°C, water-quenched and 
aged at 500° C are given in fig. 6, curve C. Once 
more no marked hardening resulted, but the 
level of hardness again remained above that 
of the same alloy solution-treated at 900°C 
and quenched (table 1). 

The transformed £ solid solution decomposed 
on ageing to form a discontinuous precipitate. 
This started to form after approximately two 
hours and was complete after 20 hours ageing. 
A rate-of-growth curve for the discontinuous 
precipitate was not obtained owing to the 
presence of a grain-boundary phase which was 
later demonstrated to form during the quench. 
The microstructures also exhibited slight grain 
boundary liquation. 


3.2.3. 


The specimens were solution-treated at 
1300° C, water-quenched and aged up to 1000 h 
at 300°C, 500°C and 600°C. The hardness 


22 at % zirconium alloy 


curves shown in fig. 7 were obtained. The chief _ 


features are the over-ageing of the 600°C 


series, the rise at 500° C to a plateau of about ~ 
240 VPN lasting for 5 h, and the first sign of © 
hardening at 200 h in the 300°C series. The ~ 


hardness of the 6-quenched alloy is again higher 


than that of the same alloy heat-treated at a _ 


lower temperature (table 1). In this series of 
specimens, which had a much higher zirconium 
content than the two previous alloys, the 
microstructure of the quenched alloy was 
acicular, fig. 4, and the aged specimens showed 
precipitation in these acicular markings (fig. 8). 
The precipitates appeared after 15 mins at 
600° C and were very general after 1 h. After 
20 h the acicular bands were barely detectable, 
owing to overall precipitation. At 500°C, 
precipitates were not detected optically until 
after 50 hours’ ageing. No decomposition was 
observed at 300° C. The phases involved in the 
decomposition were identified on diamond- 


polished specimens, showing that « thorium _ 


(tarnished) and « zirconium (untarnished) were 


formed. The structure of an electrolytically” 


polished specimen aged for 1000 h at 600°C 
is shown in fig. 9. Electron microscope exami- 
nation was carried out on specimens in the 
as-quenched condition and after ageing for 
1 h at 500°, 600° and 700° C. The development 


THE STRUCTURE AND HEAT TREATMENT OF SOME THORIUM-ZIRCONIUM ALLOYS 


of the precipitates within the needles is illu- 
strated in figure 10 a—d. 

Two features were observed in all micro- 
structures of the 22 at % zirconium specimens 
heat-treated at 1300° C. One was slight liquation 


301 


at the grain boundaries, although 1300° C is at 
least 150°C below the solidus according to 
Gibson e¢ al.?). The other feature, observed only 
occasionally, was a small amount of a grain 
boundary phase, presumably formed while the 
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Fig. 7. 


Ageing curves at 300, 500 and 600° C for a thorium/22 at % zirconium alloy. Solution treatment 


at 1300° C. 


Fig. 8. 22 at % zirconium alloy. Annealed at 1300° C, 
water-quenched, aged at 600°C for 1 h and water- 
quenched. Precipitation within the bands of the 
acicular structure. Slight grain boundary liquation. 


Electrolytic polish (tarnished). x 600 


eas é he art x 


Fig. 9. 22 at % zirconium alloy. Annealed at 1300° C, 
water-quenched, aged at 600° C for 1000 h and water- 
quenched. Acicular structure decomposed into dis- 
persion of « zirconium in « thorium solid solution. 
Black particles of thoria. Electrolytic polish. x 900 

(oblique illumination) 
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Fig. 10b. Fig. 10d. 


Fig. 10. 22 at % zirconium alloy annealed at 1300° C for 1 hour, water-quenched. a. As quenched. Acicular 

transformed $1; b. Aged at 500° C for 1 h. Acicular structure essentially unchanged; c. Aged at 600°C. 

for 1 h. Signs of precipitation in needles; d. Aged at 700°C for 1 h. Lath-like precipitate in the needles. 
Carbon replicas, gold-palladium shadowed. x 10 000 
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capsule containing the specimen was removed 
from the heat treatment furnace and broken 
under cold water. An example is shown in 
fig. 11. 


Because this alloy showed a promising in- 
crease in hardness after heat-treatment in the 
B region, specimens were prepared to examine 
the room temperature tensile properties in the 
as-quenched, aged and over-aged conditions. 
The results are listed in table 2. 


3.2.4. 


When this alloy was quenched from the 
6 solid solution and subsequently aged, the 
changes in hardness were very similar to the 
previous alloy, but at a higher level of hardness. 
The hardening effect of quenching from the 
6 region is illustrated in table 1. The changes 
in mechanical properties were not examined 
further, but a brief X-ray investigation was 
carried out on the banded structure formed on 
quenching, and its subsequent decomposition 
on ageing. 

Specimens in the form of rods were employed8). 
The 31 at % Zr alloy, after heat treatment in 
the / region, was first examined metallographic- 
ally, prior to thinning, to confirm that a banded 
structure existed in specimens of small cross 
section. Rods, solution treated together in the 
6 region and then water-quenched, were aged 
The X-ray diffraction patterns of quenched 
specimens showed very diffuse high angle lines, 
indicating a high degree of strain in the lattice. 
Low angle lines, however, were defined suffi- 
ciently to be indexed in terms of the « thorium 


31 at % zrconium alloy 
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Fig.11. 22 at % zirconium alloy. Annealed at 1300° C 

for 1 h, water-quenched, aged at 500°C for 5 h. 

Acicular structure; the grain boundary phase was 

formed during the quench and is lamellar. Electrolytic 
polish, heavy tarnish. x 600 


fec structure. Close examination of the lines 
with values of 6 below about 40° and, in 
particular, the (200) and (220) lines, did not 
reveal any evidence for tetragonality in the 
crystal structure in the quenched state (such as 
greater broadening or splitting). The « thorium 
diffraction lines sharpened on ageing and it 
was possible to measure those lines with 0 values 
from 15 to 74° (i.e. (111)-to (620)), and then, 
with the help of the Nelson—Riley extrapolation, 
obtain a value of the lattice constant. This was 
carried out on a specimen aged 220 h at 610° C, 
which gave a diffraction pattern in which 


TABLE 2 


Mechanical properties of the 22 at % zirconium alloy 


0.2 % Proof stress Max. stress Elongation 
Heat treatment . Pe 0/ 
(psi) (psi) (%) 
Solution treated for 1 h. at 1300° C + W.Q. . 75 200 78 800 1.6 
Aged 53 h. 500°C after solution treatment. 78 900 82 400 1.9 
Aged 1000 h. 500° C after solution treatment. 61 900 71 600 4.5 
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x zirconium lines were first detected. The result 
obtained, 5.061 kX, implies a figure of 3.2 at % 
for the amount of zirconium in solution in the 
xo thorium after such an ageing treatment, 
whereas the equilibrium solubility for electro- 
lytic thorium-zirconium alloys 8) at this tempe- 
rature is 3.4 at %. 


3.2.5. 

The quenched alloy was harder than the 
previously described 6 quenched alloys and 
also harder than the same alloy annealed at 
lower temperatures in the two phase («+ /?) 
region. These values can be compared in table 1. 
The decomposition of the transformed solid 
solution was followed with specimens solution- 
treated at 1150° C, water-quenched and sub- 
sequently aged at 300°, 500° and 600° C. The 
hardness changes are recorded in fig. 12. No 
increase in hardness was observed at 600° C, 
but some hardening did occur at the lower 
temperatures, and persisted in the 300° C series. 

The edges of the quenched specimens showed 
well-defined bands, but the centres were banded 
on a finer scale (fig. 5). (However, under 
polarized light, a coarse, poorly defined banded 
pattern was discernible in the finer structure). 
On ageing at 600° C, lathlike precipitates lying 
at an angle across a band were observed after 
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15 min and were frequently seen at the inter- 
sections of bands in the early stages of ageing 
(fig. 13). Further ageing caused degeneration — 
of the structure, as illustrated in fig. 14. At — 
500° C, where decomposition proceeded at a 
slower rate, the precipitates were not observable 
optically until about 5 hours had elapsed 
(fig. 15). No signs of decomposition were 
detected in the series aged at 300° C. 


THE ISOTHERMAL TRANSFORMATION OF 
THE / SOLID SOLUTION 


3.3. 


Preliminary work on the 39 at % Zr alloy 
established that a lamellar reaction product 
could be obtained when the f solid solution was 
isothermally heat-treated below the mono- 
tectoid horizontal. However, a 46 at °% Zr alloy 
(the monotectoid composition from the American 
work) ’) did not produce the simple cellular 
product observed in the 39 at % alloy. Instead, 
only a little cellular product was observed, 
strongly associated with an acicular phase 
(fig. 16). This acicular phase tarnished readily 
and was identified as « thorium. 

Further work was therefore carried out on 
the 39 at % Zr alloy and structures similar to 
fig. 17 were obtained. Needles of « were still 
observed, however, but only at the higher 
temperatures; they disappeared below 867 °C. 


[efe) iKetete) 


Ageing curves at 300, 500 and 600°C for a thorium/39 at % zirconium alloy. Solution treatment 


at 1150° C. 
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Fig. 13. 39 at % zirconium alloy. Annealed at 1150° C 
for 24 h, water-quenched, aged at 600° C for 1 h and 
water-quenched. Precipitation at intersections of 
bands. Electrolytic polish (oblique illumination). x 800 
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Fig. 15. 39 at % zirconium alloy. Annealed at 1150° C 
for 24 h, water-quenched, aged at 500° C for 5 h and 
water-quenched. Broad bands of transformed [1 
formed at the edge of the specimen. Early stage of 
precipitation within bands. Electrolytic polish 
(tarnished). x 500 


Fig. 14. 


39 at % zirconium alloy. Annealed at 1150° C 
for 24 h, water-quenched, aged at 600° C for 1000 h 
and water-quenched. Banded structure decomposed 
into dispersion of « zirconium in « thorium solid 
solution. Electrolytic polish (oblique illumination). 
« 900 


Fig. 16. 46 at % zirconium alloy. Held at 1100°C 
for 30 min then isothermally transformed in a lead 
bath for 5 min at 913°C. Partly transformed. Cells 
with lamellar structure, needles of « (which have 
tarnished). Diamond polished. x 550 
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cae ae: * % A 

Fig. 17. 39 at % zirconium alloy. Held at 1100°C 

for 30 min then isothermally transformed in a lead 

bath for 60 sec at 898°C. Almost complete trans- 

formation to cellular precipitate. Electrolytic polish 
(oblique illumination). x 1200 


Because the cellular reaction product predomin- 
inated it was possible to follow the trans- 
formation by quantitative metallography and 
obtain a time-temperature-transformation re- 
lationship (fig. 18). The hardness of fully trans- 
formed specimens, indicated on the T-T-T 
diagram, show that the transformation product 
is substantially harder at lower temperatures 
and this is related to the finer structure of the 
cells. Electron micrographs of the cells which 
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formed above and below the nose of the C-curve 
are illustrated in figs. 19(a) and (b). The cells 
had a feathery outline and when formed at the 
higher temperatures possessed a distinctly 
lamellar structure. At the lower temperatures 
the lamellae were exceptionally fine. 


3.4. THE TRANSFORMATION DIAGRAM 
3.4.1. 900—-840° C 


The results from point-counting the trans- 
formed product were plotted in the form of 
rate curves (fig. 20) from which the 5 % and 
95 °%% transformation times were obtained. 


Below 840° C 


The accuracy in measuring times of trans- 
formation below 5 sec is questionable with the 
technique employed and so the lower half of 
the T-T-T diagram was determined by ex- 
amining the water quenched specimens after 
5 sec and 60 sec in the lead bath. 

In the range 771—739° C all specimens were 
fully transformed to the lamellar structure after 
5 sec, but at 734° C a few untransformed areas 
were present. After 5 sec at 732, 730 and 728° C, 
there was less lamellar structure, which sug- 
gested that the lower half of the C-curve had 
been reached. To confirm this, a specimen was 
held at 730° C for 60 sec in the lead bath and 
revealed complete transformation to the lamellar 
structure. 


3.4.2. 


Fig. 18. Illustrates the 5 % and 95 % transform- 
ation curves for a thorium/39 at % zirconium alloy. 
Hardness values correspond to approximately 
100 % transformation. Key for 5 seconds heat- 
treatment. © fully transformed; 
transformed. 


e partially 
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Fig. 19a. 


Fig. 19b. 


Fig. 19. 39 at % zirconium alloy. Held at 1100°C 

for 30 min before isothermal transformation. 

a) 3 sec at 840°C then quenched. x 7000 

b) 5 sec at 728° C then quenched. x 13 000 
Carbon replicas, gold-palladium shadowed. 


3.4.3. The Ms temperature 


The M; is defined here as the temperature 
below which f£ transforms to the martensitic 
structure before any other reaction occurs. 
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Fig. 20. Percentage transformation to cellular pro- 


duct plotted against time. Thorium/39 at % zirconium 

alloy isothermally heat-treated at 840, 867, 886, 893 

and 900°C in a lead bath. Solution treatment at 
1100° C. 


Continuing the examination of specimens heat- 
treated for 5 and 60 sec below 728° C, it was 
found that whereas complete lamellar trans- 
formation was observed at 726° C after 60 sec, 
only the martensitically transformed (6 was 
observed after 60 sec at 723°C; holding for 
longer times below 723°C did not produce 
transformation to the lamellar structure. The 
M; temperature is therefore between 723 and 
726° C. 

It was evident that, in some specimens, the 
transfer to the lead bath introduced enough 
cooling to nucleate a small amount of trans- 
formation at the grain boundaries, owing to 
the proximity of the nose of the C-curve to 
zero time. It is interesting to note that the 
markings in the matrix (fig. 19(b)) are charac- 
teristically martensitic. However, owing to the 
reaction of the alloy with the atmosphere it was 
not possible to observe whether such markings 
produce a relief effect on polished surfaces. 


3.4.4. Transformation below the Ms 


Specimens were isothermally heat-treated at 
500° C for times up to 240 h. The decomposition 
of the transformed f solid solution followed the 
same course as the specimens aged at 500° C 
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after water-quenching from the f region, the 
details of which have been described earlier. 
The hardness changes too were very similar. 


3.4.5. Transformation of other alloys 


(i) 22 at % Zr alloy. The transformation 
times of this alloy were very short, 1—2 sec 
giving 80 % transformation at 900° C. The 
lamellar product was finer but otherwise 
was very similar to that obtained in the 
39 at % Zr alloy. Very little « was formed 
even at the higher temperature. 


(ii) 52 at % Zr alloy Transformation at 
897° C produced acicular «, mainly at the 
grain-boundaries (fig. 21) in contrast to the 
lower zirconium alloys where it was 
nucleated in the grains. 


4. Discussion 


The decrease in solubility of zirconium in 
« thorium with decreasing temperature follows 
the conventional pattern of terminal solid 
solutions, many of which have proved amenable 


Hig: 21. 

for 30 min then isothermally transformed in a lead 

bath for 20 sec at 897°C. Early stage in the grain 

boundary growth of « needles. Electrolytic polish. 
x 1200 


52 at % zirconium alloy. Held at 1100°C 
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to age-hardening treatment. However, in the 
thorium-zirconium system, the alloys quenched 
from the « thorium solid solution exhibit only 
a small hardness change on ageing. This is 
probably due to a lack of coherency hardening 
before the development of either discontinuous 
or continuous precipitation ; the slight hardening 
observed was not associated specifically with 
either form of precipitate. In the 7.3 at % 
zirconium alloy, where cellular precipitation 
occurred, the ultimate hardness (fig. 2) was due 
to a dispersion of a second phase (« zirconium) 
in a recrystallised matrix (« thorium). 

As in the present work on thorium-zirconium 
alloys, thorium-uranium alloys (where the 
precipitating phase is also a solid solution) do 
not show a promising age-hardening etfect 1). 
It is significant that the only thorium systems 
with terminal substitutional solid solutions 
which have shown appreciable hardening on 
ageing are those with aluminium !”) and in- 
dium 1,14) where, in both cases, compounds are 
formed (i.e. ThAls, TheIn). 

Alloys quenched from the f’ region show a 
much higher level of hardness. This is due to 
two factors. Firstly, more zirconium can enter 
the high temperature bee solid solution, and 
secondly, the 6 phase transforms on quenching 
to a strained fee lattice, with the zirconium 
remaining in supersaturated solid solution. This 
transformation on quenching accounts for the 
difference in hardness of the 11.8 at % zir- 
conium alloy quenched from the f and « regions 
(table 1). However, the microstructures of this 
alloy quenched from the £ region were not those 
characteristic of transformed f in the higher 
zirconium alloys. The absence of acicular or 
banded markings, together with the relatively 
slight line broadening in the diffraction photo- 
graphs, are probably both related to the small 
amount of zirconium in solution. The appearance 
of the quenched structure in the higher zir- 
conium alloys also depends on the amount of 
zirconium in solution at the time of quenching. 
The martensitic markings exhibited in the 
22 at % Zr alloy changed to the banded and 
tweed structures at higher zirconium contents. 
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The X-ray studies have shown that for the 
compositions investigated all the microstruc- 
tures correspond to a highly-strained fcc lattice 
based on « thorium. 

The promising hardness level of the alloys 
quenched from the f region subsequently proved 
to be a suitable basis for further heat treatment. 
Indeed, after decomposition on ageing, the 
6 solution-treated specimens still produced a 
greater hardness than that obtainable from 
equilibrium in the two phase fields, («+ /}, 
o + B). 

The of decomposition completely 
changed as the zirconium content increased. 
In the 11.8 at % alloy, the precipitate was 
discontinuous and closely related to that ob- 
tained in alloys originally solution treated in the 
« region. The 22 and 39 at % Zr alloys both 
give a similar general precipitate on ageing, 
although the differences in as-quenched hard- 
ness must be related to the amount of zirconium 
in solution at the quenching temperature. In 
both the higher zirconium alloys there appears 
to be much benefit to be gained by the quen- 
ching and tempering treatment rather than the 
heat-treatment in the two phase fields at lower 
temperatures. The chief reason for the higher 
hardness lies in the distribution of the second 
phase as fine lath-like particles in the bands or 
needles. 

A feature of the ageing curves (figs. 7 and 12) 
is the immediate increase in hardness at 300° C 
and 500° C which may be associated with the 
highly strained structure trying to reach equili- 
brium by the rejection of excess solute, probably 
as a very fine coherent precipitate at this stage 
because there was no sign of precipitation after 
1 h at 500°C (fig. 10b). Even after 1 h at 
600° C (fig. 10c) precipitation is only just 
observable. Also in both alloys there is a 
significant kink in the hardness graph at 1 h, 
which is most marked with the 39 at % Zr 
alloy (fig. 12). There was no microscopic evidence 
to account for such a temporary fall in hardness. 
The initial rise in hardness could be related to 
the co-precipitation of an impurity at a different 
rate or a multi-stage ageing process. A third 


mode 


alternative, which is more probable, is localised 
coherent precipitation which, when followed by 
overageing of the depleted matrix, produces 
the kink prior to the general precipitation 
associated with the second peak. 

Harding and Waldron!) have noted two 
stages in the decomposition of a banded struc- 
ture in the uranium-titanium system. Here there 
was precipitation of compound (U2Ti) along 
the ribs of the bands, followed by nucleation 
of new « grains which dissolved and then 
reprecipitated the UzTi. A closer resemblance 
to the thorium-zirconium alloys is seen in the 
uranium-molybdenum system 15) where the 
banded structure, which increased in hardness 
on tempering, decomposed by precipitation of 
a solid solution as second phase, and the 
formation of strain-free « occurred. 

In the isothermal transformation of the 6 
solid solution there are certain similarities with 
a eutectoid reaction, e.g. the diagram is basically 
similar and a lamellar reaction product was 
obtained. However, there are several points of 
difference: firstly, instead of a lamellar product 
in the alloys containing between 22 and 52 at % 
zirconium, « thorium was initially formed. Also, 
the 22 at % Zr alloy, which is hypo-monotectoid, 
would have produced « preferentially and this 
was not observed. A third respect in which 
there is dissimilarity from a eutectoid system 
is the preferential transformation to « of the 
hyper-monotectoid alloys (46 and 52 at % Zr, 
figs. 16, 21). The cellular product formed above 
and below the nose (figs. 19(a) and (b)) does 
not differ sufficiently in appearance to suggest 
that the product is bainitic at the lower tempe- 
ratures. 

In the alloys with 22 to 52 at % Zr, the 
cellular precipitation predominates as the degree 
of supersaturation, with respect to the preci- 
pitating « phase, increases, for a given tempe- 
rature of transformation. (The « thorium solid 
solution is the only phase that can precipitate 
because 61 and f? are essentially the same.) 
Thus the £1 solid solution decomposes in a 
similar way to a conventional supersaturated 
solid solution, where the mode of precipitation 
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is related to the degree of supersaturation. 

The 39at % Zr alloy, was chosen in the 
present work because it formed less primary 
« phase than the 46 at % alloy. However, the 
composition of the monotectoid has since been 
determined by Murray ) with similar starting 
materials to those used in the present work and 
is now given as 40 at % zirconium. The tempe- 
rature of the monotectoid horizontal was not 
determined specifically but it was found possible 
to transform specimens isothermally in the 
range 910° to 920°C and obtain a lamellar 
structure. Murray gives a temperature of 
917 --7.5°C for the monotectoid horizontal, 
in agreement with the value of 920° C obtained 
by Ivanov and Badajeva 1°). 

While the age hardening characteristics of 
the thorium-zirconium alloys are not impressive 
from the practical viewpoint, the results of 
heat-treatment of some of the higher zirconium 
alloys are encouraging. For example, the tensile 
strength of the 22 at °%% zirconium alloy aged at 
500°C is higher than that obtained with 
thorium-carbon alloys containing 0.22 at % 
carbon !) which was the most promising of the 
earlier alloys investigated. 
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The elastic moduli of alpha zirconium at 20° C have 
been derived from measurement of the velocities of 
ultrasonic waves using the phase comparison tecnique 
of McSkimin. The values computed for a density of 
6.505 g/cm are as follows in units of 1012 dynes/em?: 


Cyn = 1.435 Eales 0.002 
Cig = 0.725 + 0.002 
cCi3 = 0.654 + 0.002 
C33 = 1.649 + 0.002 
cag = 0.3207 + 0.0003 


Les modules élastiques du zirconium « ont été déduits 
de la mesure des vitesses de propagation d’ondes 
ultrasonores en utilisant la technique de McSkimin 
de comparaison de phase. Les valeurs déterminées, 
pour une densité de 6,505 g/cm, en 1012 dynes/em? 
comme unités, sont les suivantes: 


1. Introduction 


Pure zirconium metal solidifies from the liquid 
at approximately 1850° C1) to a body centered 
cubic structure, the 6 phase, and undergoes a 
solid state transformation to the hexagonal 
structure, alpha phase, at 862°C2). The c/a 
ratio at room temperature is approximately 
1.59 3). For hexagonal symmetry 5 independent 
elastic moduli, ¢11, ¢33, C12, Cig and C44, are suffi- 
cient and necessary to describe the elastic 
properties of the crystal according to classical 
elastic theory for small strains. This paper gives 
the values of these moduli at 20°C as deter- 
mined from measurements of ultrasonic wave 
velocities in relatively small crystals of alpha 
zirconium using the phase comparison technique 
of McSkimin *). 


C1 = 1.435 Fis 0.002 
C2 => 0.725 st 0.002 
cig = 0.654 + 0.002 
c33 = 1.649 + 0.002 
cag = 0.3207 + 0.00038 


Die Elastizitétsmodulen von Alpha-Zirkonium bei 
20° C wurden aus Messungen entnommen, die nach 
der Phasenvergleichstechnik tiber die Geschwindigkeit 
von Ultraschallwellen von McSkimin durchgefthrt 
wurden. Die errechneten Werte ftir eine Dichte von 
6.505 g/em? sid im folgenden in Einheiten von 
1012 dynes/em? angegeben: 


C11 = 1.435 xine 0.002 
C12 = 0.725 irs 0.002 
cis = 0.654 + 0.002 
C33 = 1.649 0.002 
caa = 0.3207 + 0.00038 


2. Measuring Procedure 


In order to obtain the most accurate measure- 
ments of the elastic moduli in hexagonal crystals 
it is necessary to measure the velocities of waves 
propagated in at least 3 crystallographic direc- 
tions. The dilational moduli, c33 and cy, are 
obtained directly from the free space velocities 
for longitudinal waves propagated parallel and 
90° to the [001] axis, respectively. The shear 
modulus caa is obtained directly from either the 
velocities of shear waves propagated along [001] 
(with displacement in any direction in the (001) 
plane) or from shear waves propagated 90° to 
[001] with displacement in the [001] direction. 
The velocity for the other shear mode pro- 
pagated in the 90° direction gives 4(¢11—c12), 
permitting a determination of ci, once cy is 


, alli 
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known. The modulus ¢j3 is also obtained in- 
directly, in this case from either the quasi- 
longitudinal or quasi-shear wave velocities 
propagated in some direction less than 90° to 
[001}. 

The buffer arrangement of McSkimin 4) was 
used to determine the velocities of pulsed high 
frequency ultrasonic waves propagated in the 
thickness directions of 3 different crystals. With 
this arrangement one measures the frequencies 
at which the specimen echoes are in phase with 
each other but out of phase with a strong signal 
which travels only between the quartz trans- 
ducer and the specimen face through a fused 
quartz buffer rod and an appropriate seal ¢). 
The wave velocity is derived from the relation: 


nf 
~ n+y/360 


f being the observed “‘critical’’ frequency, t the 
thickness of the specimen, m the corresponding 
integral number of waves in the specimen and 
y the angle in degrees associated with the phase 
shift in the seal. Details of the apparatus, 
procedure and methods for determining y are 
described in ref. 4). For the present it may be 
pertinent to mention that ““Nonaq”’ grease gave 
quite satisfactory seals for longitudinal waves. 
For shear waves, Dow Resin 276—V9 was found 
to be quite satisfactory, in contrast to Nonaq 
and Salol. 

For the longitudinal modes the measurements 
included frequencies between 45 Mc/sec and 
80 Me/sec. For shear waves the measurements 
were confined to the range between 44 Mc/sec 
and 54 Me/sec. 
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To maintain a uniform temperature among 
all measurements the specimen and buffer rod 
were encased in a water cooled jacket, with a 
thermocouple positioned near the specimen. 
The data given here were obtained at temper- 
atures of 19.7°C + 0.2°C. 


3. Specimen Preparation 

The single crystals were prepared from pieces 
of crystal bar zirconium subjected to the some- 
what mysterious phase-change anneal process, 
which has provided varying degrees of success 
with zirconium *), as well as titanium ®) and 
yttrium ’). The pieces were degassed to remove 
the hydride phase, wrapped in degassed tan- 
talum sheet and sealed into evacuated fused 
quartz capsules. The capsules were heated for 
four hours at 1200°C (beta phase), furnace 
cooled to 840° C (alpha phase) and annealed at 
this latter temperature for about 10 days. 
During the heating, helium gas was passed 
continuously through the furnace chamber to 
minimize the contamination of the specimens 
by active gases diffusing through the capsule 
walls. After slow cooling to room temperature 
a number of the pieces contained grains with 
dimensions up to 3” x }” in cross section with 
thicknesses of }”. Since the velocity measuring 
technique is quite compatible with thickness 
down to =" the crystals obtained were of more 
than satisfactory dimension. Each of the 3 
crystals was then processed in such a way as 
to provide two flat faces perpendicular to one 
of the crystallographic directions desired. The 
method of preparing the crystal plates is given 
in ref. 8), 


TABLE 1 


Description of zirconium crystals 


Deviation of normal Minick eee Lateral 
Crystal to parallel faces ony dimensions 
and [001] direction (cm) 
A 90° + #° 0.335 05 + 0.03 % 4x4 
B 46°50’ + 10’ 0.316 23 1k x 3 
C 0° + 4° 0.432 56 1 x2 


SS 


ADIABATIC ELASTIC MODULI OF SINGLE CRYSTAL ALPHA ZIRCONIUM 


The orientations and dimensions of each of 
the three specimens are given in Table 1. The 
principal orientations (crystals A and C) are 
considered accurate to + 30 minutes of arc, as 
determined from back reflection Laue X-ray 
patterns. The determination of the intermediate 
orientation (crystal B), specifically the angle 
of rotation between the face normals and the 
C axis, requires greater accuracy since the 
derived value of ciz3 is quite sensitive to the 
rotation angle used in the calculation. Con- 
sequently, this rotation was measured on an 
X-ray diffractometer using the apparatus and 
scheme described in ref.8). 

All three specimens produced Laue spots 
which showed no gross or significant substruc- 
ture; it should be noted, however, that crystals 
B and C contained a considerable number of 
zirconium hydride plates, apparently due to 
diffusion of some hydrogen during their prepara- 
tion. After the measurements, all three speci- 
mens were individually degassed and the evolved 
gas was collected. No perceptible volume was 
obtained from crystal A; crystals B and C 
both showed that approximately 10 ppm (by 
weight) of hydrogen had been present during 
the velocity measurements. 


4. Results 

The determination of the free space velocities 
for each wave mode, from the measured “‘in 
phase” frequencies, involved (1) applying the 
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seal phase shift correction, y, and (2) an analysis 
of variation of the corrected velocities with 
frequency. The velocities computed after the 
first correction were at most 0.07 % below the 
uncorrected velocities, for longitudinal waves, 
and at most 0.03 °% lower than the uncorrected 
shear wave velocities. In addition, the corrected 
velocities in all cases showed no significant 
variations with frequency over the range 
46 Mc/sec to 53 Mc/sec for shear waves and 
46 to 80 Me/sec for longitudinal waves. It was 
presumed, however, that measurements at 
higher frequencies would have indicated some 
degree of dispersion; consequently, the free 
space velocities given in table 2 are approxi- 
mately 0.02% below the average of the 
corrected values. 

The relations between the measured velocities 
and the elastic moduli corresponding to the 
quantity oV?(e=density) are also given in 
table 2. Table 3 gives the best values of the 
moduli for 9 =6.505 g/cc 3) and their probable 
errors, based on a probable error of 0.15 % in 
each 0 V2, due to errors in calculating V and to 
the uncertainties in orientation given in table 1. 
The possible errors in the density are not 
considered. 


Cross Checks: Among the eight sets of measu- 
rements there are three relations, given by 
classical elasticity theory, for testing the internal 
consistency of the data. First of all there is the 


TABLE 2 
Summary of results computed from wave velocity data 


a Direction of 
Czpral Typeipoce particle motion 

A longitudinal hkO 
shear 00L 

shear h’k’0 

B quasi-longitudinal hkl 
quasi-shear h’k’t 

shear hkO 

C longitudinal 001 
shear hkO 


Wave velocity 


Equation for eV2 


(10° em/sec) (o = density) 


4.6970 C11 

2.2202 Ca4 

2.0000 $(c11 — C12) 

4.6674 1/2(ce33C2 + cryS? + Caa + Vg(cis))* 
2.6060 1/2(c3sC2 + cS? + casa — Vg(crs)) 
2.2824 caaC? + $(c11 — C12)S2 
5.0350 C33 

2.2205 Ca4 


C = cosine of angle between propagation direction and [001]. S = sine of angle between propagation direction 


and [001]. 


g(c1is) = [(c1rS2 — cggC2 + caa(C2 — S2)]2 + 402S2(cig + caa)?. 


314 


E. S. FISHER AND ©. J. RENKEN 


TABLE 3 


Best values of elastic moduli for zirconium at 19.7° C, 


for density = 6.505 g/cm? 


C1 = 1.435 + 0.002 
Cig = 0.725 -- 0.002 
c13 = 0.654 rie 0.002 
c33 = 1.649 -- 0.002 
Cag = 0.3207 + 0.0003 


comparison of the two shear wave velocities 
each related directly to the modulus ¢a4. These 
values, given in table 3, agree within 0.014 %. 
Secondly, the velocity of the pure shear wave 
propagated in crystal B is related to casa and 
4(¢11—Ciz), as shown in table 2. The calculated 
value of oV2 for this mode agrees with the 
observed value to within 0.03 %. Finally, the 
quasi-longitudinal and quasi-shear wave velo- 
cities, obtained from crystal B, permit a check 
on the measurements of C11, ¢33, C44 and the 
orientation of the crystal, as follows: 


oV2,+0V ig = C330? + C118? + Cag 


Parameter 


(1012 dynes/em2) 


K 


G(1012 dynes/em2) 


oO 


Vz(10° em/sec) 


Vs 


where 0? and S82 are cosine and sine of the angle 
between the [001] and the normal to the faces 
of crystal B. The calculated and observed values 
of this sum differ by 0.16 %. As a consequence, 
the value for ci3 calculated from the VG, 
differs from that calculated from eV%, by 
approximately 1%. The value of ci3 given in 
table 3 is the mean of the two computed values 
weighted on the basis of the differences in the 
probable errors of the measurements. 


5. Discussion of Results 


The elastic compliance moduli and other 
parameters computed from the stiffness moduli 
of table 3 are given in table 4. The maximum 
Young’s modulus is in the [001] direction, and 
the minimum Young’s modulus is in a direction 
about 52° from [001]. The linear compressi- 
bility 90° to [001] is about 14 % greater than 
that along [001]. 

The elastic properties of polycrystalline zir- 
conium have been investigated by Reynolds 9) 
using a pulse echo technique at frequencies of 


TABLE 4 


Elastic parameters for alpha zirconium at 19.7° C 


Compliances moduli 
(10-2 cm?/dyne) 
811 = 1.009 
833 = 0.798 
s2 = — 0.400 
813 = — 0.242 
844 = 3.1182 
S66 = 2.8184 


Young’s moduli Compressibilities 
(1012 dynes/cm?) (10-12 em2/dyne) 
E100 == (0:99) Br00 == (2.367 
Foor = 1.253 Boor = 0.315 
Emin = 0.890 Bvo = 1.049 


(at 524° from [001]) 


TABLE 5 


Comparisons of calculated velocities in isotropic polycrystalline 
zirconium with experimentally observed velocities 


Se eS eee 


Pulse technique °) Bengnpnce technique 1) Static Meas. 4) 
Calculated Schwope and 
Reynolds Schwope and Stockett 
Muehlenkamp 
a oe 
0.971—0.953 0.957—0.884 0.958—0.884 0.979—0.937 
0.954 0.911 -- 
0.365—0.357 0.361—0.328 
0.33 0.33 —0.35 0.32 —0.35 0.32-0.35 
4.705—4.66 4.65 —4.62 
2.361—2.345 2.34 —2.25 


FEE 
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1-10 Me/sec and by Schwope ef al.1011) using 
standing wave and tensile test methods. It is 
interesting to compare these results with those 
calculated for the polycrystalline isotropic case 
using the single crystal moduli reported here 
and the equations developed by Voigt and by 
Reuss 2). Table 5 lists the given Young’s 
modulus (£), bulk modulus (K), rigidity modulus 
(G), Poisson’s ratio (c) and the longitudinal and 
shear wave velocities computed and observed 
for polycrystalline zirconium. The first values 
indicated under “‘calculated’’ (second column) 
are those from Voigt’s assumptions and the 
second, those of the Reuss method. The third 
and fourth columns list the range of observed 
values. These dynamic measurements are in all 
cases lower than the calculated range, whereas 
the tensile test data (last column) give values 
for Young’s modulus which correspond sur- 
prisingly well with the values of E calculated 
from the single crystal moduli. 
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Der Aufbau des Zweistoffsystems ZrAlz-UAlz, wurde 
durch Gefiigebeobachtungen, thermische Analysen 
und réntgenographische Untersuchungen festgelegt. 
Es ergibt sich ein einfaches eutektisches System, 
dessen eutektischer Punkt bei etwa 10 At % Uran 
und 1440 + 10° C liegt. Wahrend ZrAlz keine Léslich- 
keit fiir Uran zeigt, vermag UAl2 bis zu 22,5 At % 
Zirkonium in fester Lésung aufzunehmen. Dabei 
erfahrt das UAl2-Gitter eine nahezu lineare Kontrak- 
tion von 7,7475 kX auf 7,575 kX. 


The form of the pseudo-binary system ZrAl,—UAl2 
was established by means of micrography, thermal 
analysis and X-ray diffraction. A simple eutectic 
system was found, with an eutectic point at ~ 10 at %U 


1. Einleitung 


Ergebnisse von Untersuchungen an Alumi- 
nium-Uran-Zirkonium-Legierungen mit einem 
Aluminiumgehalt zwischen etwa 60 und 70 At % 
sind nur dann in vollem Umfang zu verstehen, 
wenn zwischen den intermetallischen Phasen 
ZrAlz im System Aluminium-Zirkonium und 
UAl, im System Aluminium-Uran ein quasi- 
binarer Schnitt angenommen wird !). Zur Uber- 
priifung dieser Annahme wurden mit Hilfe von 
Gefiigebetrachtungen, einfachen thermischen 
Analysen und rontgenographischen Messungen 
17 Legierungen, deren Zusammensetzungen auf 
der Verbindungsgeraden zwischen ZrAlz und 
UAl, liegen, niher untersucht. 


2. Versuchsdurchfiihrung 
2.1, 


Als Ausgangsmaterialien dienten Reinst- 
aluminium (99,99 °%) sowie Uran und Zirkonium 


HERSTELLUNG DER LEGIERUNGEN 


and 1440 + 10°C. ZrAlz cannot take up any uranium 
into solid solution, but UAlz, can dissolve up to 
22.5 at % Zr. This contracts the unit cell of UAle 
from 7.7475 kX to 7.575 kX. 


La forme du diagramme pseudo-binaire ZrAlz-UAls 
a été établie par micrographie, analyse thermique et 
diffraction aux rayons X. Le diagramme est de type 
eutectique simple avec la composition eutectique a 
w 10At%U & la température de 1440 + 10°C. 
ZrAlz n’admet pas d’uranium en solution solide mais 
UAl, peut dissoudre jusqu’a 22,5 At % Zr. Ceci con- 
tracte la maille élémentaire de UAlg de 7,7475 kX a 
7,575 kX. 


von nuklearer Reinheit, deren Analysen in 
Tabelle 1 angegeben sind. 

Aus diesen Metallen wurden die Legierungen 
im Lichtbogenofen unter Argon mit Wolfram- 
elektrode und wassergekiihlter Kupferplatte 
erschmolzen. Durch mehrmaliges Umschmelzen 
konnte in den meisten Fallen eine gleichmissige 
Probenzusammensetzung erreicht werden. Durch 
Vorversuche wurde bei den zirkoniumreichen 
Legierungen ein Aluminium-Verlust bis zu 
2 Gew % und ein Zirkoniumverlust bis zu 
1 Gew % beim Erschmelzen festgestellt. Dieser 
zu erwartende Verlust wurde bei der Einwaage 
beriicksichtigt. Bei den uranreichen Legierungen 
waren die Verluste beim Schmelzvorgang sehr 
viel geringer und praktisch bedeutungslos. 


2.2. 


Die Legierungszusammensetzung wurde durch 
chemische Analyse bestimmt und ist aus Bild 1 
ersichtlich. Zu den nachfolgend beschriebenen 


CHEMISCHE ANALYSE 
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TABELLE 1 


Analysen des verwendeten Urans und Zirkons 


Beimengungen in ppm 


Uran 0,05) OF 1.051) 051 5} 1) 15) 50 10 


Zirkonium Se) ea] ee Seal eae) 


Untersuchungen wurden nur solche Legierungen 
herangezogen, deren Zusammensetzungen genau 
oder nahezu auf dem quasibiniren Schnitt 
lagen. Zur Analyse wurde jeweils ein Teil der 
Probe in Salpetersiure, der einige Tropfen 
Flusséure zugesetzt waren, geldst. Zirkonium 
wurde mittels Chloroformextraktion des Zir- 
koniumkupferronats von Uran und Aluminium 
abgetrennt und als Zirkoniumphosphat gravi- 
metrisch bestimmt. Die Trennung des Alumi- 
niums von Uran erfolgte durch Oxychinolin- 
Fallung aus alkalischer Ammoniumkarbonat- 
losung. Das in der Losung verbleibende Uran 
wurde nach dem Peroxyurant-Verfahren photo- 
metrisch bestimmt. Die photometrische Uran- 
bestimmung ist allerdings mit einem relativen 
Fehler von +1 °% behaftet und wird bei hoéheren 
Urangehalten besser durch eine potentiome- 
trische Titration ersetzt. Die Genauigkeit der 
Zirkonium- und Aluminiumbestimmungen liegt 
bei etwa +0,5 % relativ. 


2.3. THERMISCHE ANALYSE 


Von allen Legierungen wurden Temperatur- 
Zeit-Kurven mit einem Kompensographen auf- 
genommen. Hierzu wurden die im Lichtbogen- 
ofen erschmolzenen Legierungen zerkleinert und 
jeweils in einen Sinterkorundtiegel, der von 
einem Graphitrohr als Suszeptor umgeben war, 
gefiillt. Die thermische Analyse wurde dann in 
einem Vakuum-Induktionsofen unter Argon- 
Atmosphire (1 Torr) ¢) durchgefiihrt. Das ver- 
wendete Pt/PtRh-Thermoelement vom Typ 
“EL-18” konnte bis zu Temperaturen von 


+ 1 Torr = 1mm Hg-Saule. 


1800° C eingesetzt werden. Die Abkiihlungs- 
geschwindigkeit betrug etwa 100° C/Min. 

Wahrend die Effekte der Primarerstarrung 
sowohl bei der Abkiithlung als auch bei der 
Aufheizung deutlich hervortraten, waren sie 
fiir die sekundire Kristallisation meistens nur 
sehr schwach ausgeprigt. 


2.4. WARMEBEHANDLUNG 


Zur Einstellung des Gleichgewichts wurden 
alle Proben warmebehandelt. Die Gliihzeiten 
varierten mit der Gliihtemperatur und _ be- 
trugen bei 800° C 14 Tage, bei 1050° C 8 Tage, 
bei 1200°C 24 Stunden und bei 1400°C 
4 Stunden. Fiir die Gliihbehandlung bei 800° C 
wurden die Proben in evakuierte Quarzrohre 
eingeschlossen. Dagegen wurden die Gliih- 
behandlungen bei hoheren Temperaturen in 
offenen Sinterkorundtiegeln unter einem Va- 
kuum von ca. 10-5 Torr durchgefiihrt. Die 
Abschreckung erfolgte von 800°C in Wasser, 
von den hodheren Temperaturen in Argon. 


2.5. GEFUGEBETRACHTUNG 


Diese erfolgte sowohl an wirmebehandelten 
Proben als auch an solchen, die nach dem 
Erschmelzen im Lichtbogenofen keiner weiteren 
Behandlung unterworfen wurden. Die letzt- 
genannten Legierungen werden nachfolgend als 
Gusslegierungen bezeichnet. Da alle Legierungen 
ausgesprochen spréde waren, musste bei der 
Herstellung der Schliffe ausserst sorgfiltig vor- 
gegangen werden, um starkere Ausbriiche zu 
vermeiden. Zur mikroskopischen Untersuchung 
mit polarisiertem Licht wurden die Proben 
nach einem Nasschleifen auf Siliziumkarbid- 
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papieren feinster Kérnungen unter Seifenwasser 
auf Filz poliert. Wahrend die optisch anisotrope 
Zr Alo-Phase beim Drehen im linearpolarisierten 
Licht typische Farbumschlige zeigte, blieb die 
UAls-Phase bei dieser Betrachtung unbeein- 
flusst. Wenn somit zur Unterscheidung der 
beiden Phasen eine Atzbehandlung unnétig 
war, erbrachte eine solche jedoch in einigen 
Fallen weitere Aufschliisse. So konnten durch 
Anatzen mit alkoholischer Flussiiure (5-10 % 
HF), der einige Tropfen Wasserstoffsuperoxyd 
zugesetzt waren, die Korngrenzen der UAI:- 
Mischkristalle deutlich sichtbar gemacht werden. 
Nach Behandlung mit einem Dreisiuregemisch 
(5 cm®.HF, 7,5 cm? HCl, 12,5 cm? HNOs, 
475 cm? H2O) waren die in den Gusslegierungen 
vorhandenen Seigerungen innerhalb der UAI:- 
K6rner gut zu erkennen. Hierdurch war eine 
Uberpriifung der Gleichgewichtseinstellung 
leicht moglich. 


2.6. RONTGENOGRAPHISCHE UNTERSUCHUNG 2) 


Die r6éntgenographischen Untersuchungen 
dienten vor allem der Festigung der durch 
Gefiigebeobachtung und thermische Analyse 
gewonnenen Befunde. Fiir die Untersuchungen 
wurden Proben von Legierungen verwendet, 
deren Zusammensetzungen in Bild 1 durch den 
Buchstaben & gekennzeichnet sind. Von ent- 
spannten Pulvern dieser Proben wurden Auf- 
nahmen nach dem Guinier-Verfahren mit mono- 
chromatischer Kupfer-K«-Strahlung hergestellt. 
Die dabei erhaltenen Befunde wurden durch 
Prazisionsbestimmungen der Gitterkonstanten 
an einigen Proben verfeinert. Die Priazisions- 
bestimmung erfolgte nach dem fokussierenden 
Riickstrahlverfahren mit Kupferstrahlung 
(CuKoy =1,5374 kX, CuKag=1,5412 kX). Zur 
Bestimmung der Gitterkonstanten von UAls 
wurden fiir jede Probe die aus den einzelnen 
Interferenzen ermittelten Gitterabstiinde als 
Funktion von cos? # aufgetragen. Durch die so 
erhaltene Schar von Messpunkten wurde nach 
der Methode der kleinsten Quadrate eine Gerade 
gelegt, deren Extrapolation auf 0=90° jeweils 
einen der in Bild 4 iiber der Konzentration 
aufgetragenen Gitterabstiinde ergab. Die Werte 
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fiir die Gitterkonstanten von ZrAlz; wurden 
durch Auswertung der Riickstrahlaufnahmen 
unter Anwendung der Rechenmethode nach 
Archard 2) erhalten. 


2.7. _DICHTEMESSUNGEN 
Die Bestimmung der Dichte erfolgte mit 


Hilfe der Auftriebsmethode in Athylenbromid. 


3. Das Zustandsbild ZrAlo.—UAle 


Die Ergebnisse der Untersuchungen sind in 
Bild 1 zusammengefasst. Wie ersichtlich, liegt 
ein einfaches eutektisches System vor, dessen 
Aufbau nachfolgend besprochen werden soll. 
ZrAlg ist eine Laves-Phase mit hexagonaler 
Struktur vom Typ C 14 (MgZng) 4). Die aus der 
Literatur bekannten Gitterabmessungen von 
a=5,271kX;c=8,73kX; c/a=1,656 4) konnten 
durch eigene Messungen (a=5,2703 kX; c= 
8,7285 kX; c/a=1,656) in vollem Umfang be- 
statigt werden. 
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Bild 1. Zustandsbild ZrAl.UAlbs. 
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Bild 2. ZrAle. 8 Tage/1050° C/Argon. Polarisiertes 


Licht. x 375 


Wie im binaren System Aluminium-Zirko- 
nium *) zeigt ZrAl, auch im ternéren System 
mit Uran keine merkliche Loéslichkeit. Das geht 
vor allem aus den Ergebnissen der réntgeno- 
graphischen Untersuchungen hervor. Diese 
zeigen eindeutig, dass die Gitterabmessungen 
von ZrAls durch Uran-Zusitze keine Ver- 
anderung erfahren. Das Zweiphasenfeld, in dem 
die ZrAlo-Kristalle mit der UAle-Phase im 
Gleichgewicht stehen, erstreckt sich also auf 
der zirkoniumreichen Seite praktisch bis an die 
reine ZrAlg-Komponente. In Bild 1 ist jedoch 
zur Verdeutlichung eine geringe, angenommene 
Loslichkeit von ZrAl, fiir Uran eingezeichnet 
worden. Wihrend die reinen ZrAlo-Kristalle 
stets als regelmissig ausgebildete Korner er- 
starren (Bild 2), treten sie in Gegenwart von 
UAI: in nadeliger Form auf. So zeigt Bild 3 als 
Beispiel fiir eine wairmebehandelte Probe mit 
6 At % U die typischen ZrAlz-Nadeln (hell und 
dunkel) in einer grauen Grundmasse, die aus 
UAl2-Mischkristallen besteht. Durch Bild 3 
wird somit gleichzeitig der mikroskopische 
Beleg fiir das Zustandsfeld ZrAlz+UAl: er- 
bracht. 

- Zur uranreichen Seite des Systems hin grenzt 
das genannte Zweiphasenfeld an das ausge- 
dehnte Einphasenfeld der UAlz-Mischkristalle. 


Bild 3. 6At%U. 24 Std./1200° C/Argon. Polari- 
siertes Licht. ZrAlz-Spiesse (hell und dunkel). Graue 
Grundmasse aus UAls. x 160 


UAles ist eine Laves-Phase mit kubischer Struk- 
tur vom Typ C 15 (MgCug) ®7’). Kigene Be- 
stimmungen der Gitterkonstanten ergaben fiir 
das reine UAlg einen Wert von 7,7475 kX. 
Dieser stimmt mit dem von Gordon und Kauf- 
mann angegebenen (7,72 kX) ®) besser tiberein 
als mit demjenigen, der von Rundle und Wilson 
mitgeteilt wurde (7,795 kX) 7). Wie aus Bild I 
hervorgeht, vermag UAl: betrachtliche Anteile 


Zahl der Uran-Atome/ Elementarzelle 
B 3 4 5 6 i 


7.8 Uran in Gew% 
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Gitterkonstanten in kX 


75 


74 
ZAl, 20 


40 60 60 
UAl in % 


Bild 4. Anderungen der Gitterkonstanten von UAle 
im System ZrAl,-UAle 
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von Zirkonium in fester Lésung aufzunehmen. 
Obgleich der Atomdurchmesser von Zirkonium 
grésser ist als derjenige von Uran, bewirken 
die Zirkoniumzusitze eine Kontraktion des 
UAl:-Gitters. In Bild 4 sind die an warme- 
behandelten Proben gemessenen Werte der 
Gitterkonstanten der UAls-Mischkristalle in 
Abhangigkeit vom Urangehalt aufgetragen. 
Danach verkleinern sich die Gitterabmessungen 
der UAl2-Mischkristalle nahezu linear um 2,2 % 
bis auf 7,575 kX bei etwa 13 At % U. Rontgen- 
aufnahmen von Proben mit einem Urangehalt 
unter 13 At % zeigen, dass die entsprechenden 
Linienabstande erhalten bleiben und neue 
Linien, die der ZrAls-Phase zuzuordnen sind, 
auftreten. Der Knick im Verlauf der Gitter- 
konstanten bei etwa 13 At % U (Bild 4) stellt 
somit die Phasengrenze zwischen dem Zwei- 
phasenfeld ZrAlz+UAlz und dem Feld der 
homogenen UAl:-Mischkristalle bei 1050° C dar. 
Die Verkleinerung des UAl2-Gitters weicht bei 
Urangehalten tiber etwa 30 At % U vom linearen 
Verlauf ab. Die lineare Verlangerung des ab- 
fallenden Kurvenastes in Bild 4 auf die UAl2- 
Komponente ergibt eine Gitterkonstante von 
7,765 kX fiir UAle. 

Durch Dichtemessungen wurde im Zusammen- 
hang mit den gemessenen Gitterabstanden die 
Zahl der Atome in der Elementarzelle ermittelt. 
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Bild 5. 14,6 At % U. 24 Std./1200° C/Argon. Hellfeld. 
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Es zeigte sich, dass die Zahl der Aluminium- 
Atome, die auf den KEckpunkten von vier 
Tetraedern in der Elementarzelle des UAIe 
angeordnet sind 8), durch Kinlagerung von Zir- 
konium unverandert bleibt. Dagegen werden 
die urspriinglich in der Elementarzelle von 
UAl, vorhandenen acht Uran-Atome, die nach 
Art des Diamant-Typs angeordnet sind, durch 
Zirkonium ersetzt. Aus Bild 4 ist zu entnehmen, 
dass bis zu etwa 5 Uran-Atome in der UAIl2- 
Zelle durch Zirkonium ersetzt werden kénnen. 

Aus den Befunden der Gefiigebeobachtungen 
ist auf eine geringe Temperaturabhangigkeit 
der Loslichkeit von Zirkonium in UAls zu 
schliessen. Bei 1440°C lésen sich etwa 21,7 
At % Zr, bei 1050°C etwa 20,3 At % Zr und 
bei 800° C etwa 20 At % Zr in UAl, (Bild 1). 

Der mikroskopische Beleg fiir das Feld der 
homogenen UAls-Mischkristalle sei durch Bild 5 
erbracht, welches das bei 1200°C warme- 
behandelte Gefiige einer Legierung mit 14,6 
At % U darstellt. Die ungleichmassigen, stark 
umrandeten Korner zeigen stellenweise leichte 
Sproédrisse. In Gusszustand weist die UAls:- 
Phase z.T. recht erhebliche Seigerungen auf. 
Diese sind besonders gut in Bild 6, dem Guss- 
gefiige einer Probe mit 18 At % U zu erkennen. 
Die scharf umrandeten UAls-Korner zeigen im 
Innern dendritisch erstarrte UAls-Kristalle in 


Bild 6. 


18 At %U. Guss. 
UAls—Korner. 


Hellfeld, Geseigerte 
x 450 


THE SYSTEM ZrAlo—UAle 


einer Grundmasse aus UAl: anderer Zusammen- 
setzung. Die Rontgenaufnahmen von solchen 
Proben ergaben breite verwaschene UAlz-Linien, 
die erst nach einer Glihbehandlung der Probe 
scharf wurden. Ebenso ist der erfolgte Konzen- 
trationsausgleich auch im Gefiige gut zu er- 
kennen (z.B. Bild 5). 

Die Schmelzpunkte von ZrAlz, und UAIs 
werden durch die jeweiligen ternéren Zusatze 
erniedrigt. Die entsprechenden Liquiduslinien 
schneiden sich im eutektischen Punkt bei 
10 At % U und 1440° C. Die durch Aufnahme 
von Temperatur-Zeit-Kurven ermittelten ther- 
mischen Effekte sind in Bild 1 eingetragen. 
Dabei ist fiir die UAlg-Komponente der Schmelz- 
punkt bei 1620° C festgelegt. Dies ist der Mittel- 
wert aus vier Schmelzpunktsbestimmungen, die 
zwischen 1600° C und 1640° C streuten, jedoch 
immer oberhalb von einem friither genannten 
Wert von 1590° C 9) lagen. Dagegen stimmt der 
bei 1645°C angegebene Schmelzpunkt fir 
ZrAlz*) mit den eigenen Ergebnissen der ther- 
mischen Analyse tiberein. 

Bei Konzentrationen zwischen dem Eutekti- 
kum und UAlg waren neben den UAl:-Primar- 
kristallen gelegentlich Anzeichen von eutektisch 
erstarrter Restschmelze im Gefiige zu erkennen. 
Haufiger jedoch waren die primaren UAl- 
Korner von ZrAlg-Saumen umgeben. ln Bereich 
des Kutektikums selbst und bei Konzentrationen 
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zwischen Eutektikum und ZrAlz waren jedoch 
niemals eutektische Gefiigeanteile zu bemerken. 
Ks liegt somit eine weitgehende Entartung des 
eutektischen Gefiiges vor. Ahnliche Falle wurden 
in den Systemen TiO:—TiS,!°) und Sb2S3— 
Sb203 14) beobachtet. Auch in diesen Systemen 
ist dort kein eutektisches Gefiige zu beobachten, 
wo es am ehesten zu erwarten ware. 


Fiir die Ausfiihrung der chemischen Unter- 
suchungen méchten wir Herrn Dr. E. Preisler, 
fiir die sorgfaltige Herstellung der Legierungen 
Herrn H. Schroder unseren besten Dank sagen. 
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Phase diagrams have been determined for the UC-Cr, 
UC-Fe, UC-Ni, UC—UFee systems. No evidence of 
solid solubility was found in the UC—Cr, UC—Fe and 
the UC—UFez systems and these are of the simple 
binary eutectic type. The UC-—Ni system is more 
complicated and the results obtained indicate the 
existence of both binary and ternary eutectics. 


Les diagrammes de phase des systémes UC—Cr, UC—Fe, 
UC_Ni et UC-UFez ont été déterminés. Les diagram- 
mes d’état des systémes UC—Cr, UC—Fe et UC-UFez 
ne présentent aucune solubilité dans l’état solide et 


1. Introduction 


Uranium monocarbide is currently receiving 
a good deal of attention as a reactor fuel, 
particularly for fast reactor applications, since 
it has the advantage over the dioxide UOz of 
possessing a high thermal conductivity and is, 
therefore, capable of being used at higher ratings 
with lower centre temperatures. Little basic 
data, however, are available on UC and particu- 
larly on its interactions with metals such as the 
transition metals. The present investigation 
was, therefore, undertaken to obtain phase 
equilibrium data in these systems and in this 
paper a preliminary account is given of the 
main findings. 


2. Experimental 


Powdered mixtures of UC and the metal, or 
of uranium, carbon and the metal, were cold- 
pressed to form pellets and heated in thoria- 
lined crucibles in an atmosphere of purified 
argon, until equilibrium had been reached, at 
temperatures between 1000° C and 2000° C. The 


sont du type & simple eutectique binaire. Le systéme 
UC_Ni est plus compliqué et les résultats obtenus 
indiquent l’existence a la fois d’eutectiques binaires 
et d’eutectique ternaire. 


Es wurden fiir die Systeme UC—Cr, UC—Fe, UC-Ni 
und UC—UFez Phasendiagramme bestimmt. Es wurde 
kein Anhaltspunkt fiir eine feste Léslichkeit in den 
Systemen UC-Cr, UC—Fe und UC-UFez gefunden. 
Sie entsprechen dem einfachen binaren eutektischen 
Typ. Das UC—Ni-System ist komplizierter. Die Er- 
gebnisse zeigen das Vorhandensein sowohl von binaren 
als auch eines ternaéren Eutektikums. 


fired specimens were then rapidly cooled and 
examined metallographically and by X-rays for 
phase identification. Solidus and liquidus tem- 
peratures were also determined for selected 
compositions by metallographic examination of 
pellets which had been fired at various temper- 
atures. Crystals that had been formed by 
freezing from the liquid phase could usually be 
distinguished quite readily from undissolved 
particles of the original mixture, provided that 
the phases present in the latter were compatible 
in the phase rule sense so that no reaction in the 
solid state occurred. Both the temperature of 
initial melt formation and the temperature of 
complete melting could thus be established 
within reasonable limits. 


3. The System UC—Cr 


In all the compositions investigated only two 
phases, uranium monocarbide and chromium 
metal, were detected. No evidence of solid 
solubility was observed and the phase diagram 
is apparently of the simple binary eutectic type 
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URANIUM MONOCARBIDE-TRANSITION METAL SYSTEMS 


TEMPERATURE “ X1I00 = 
7) a a] s 2 o 


uc 0 2D 390% 40 HD © 70 8 9% Cr 
‘ WEIGHT PER CENT Cr 


Taa¥ee, I 
Thermal equilibrium diagram of system UC-Cr. 
@ All solid. A Solid + liquid. w ALI liquid. 


shown in fig. 1, in which only the datum points 
used in establishing the solidus and liquidus 
temperatures are shown. These established the 
eutectic melting point as 1435° C + 5° C. The 
eutectic composition was established as 34-+ 0.5 
wt % Cr by metallographic examination of a 
series of mixtures which had been at fired 
1600° C. The melting point of UC was assumed 
to be 2500° C + 100° C, following recent deter- 
minations by Brownlee!), Nowotny et al. ?) 
and Wilson °). That of chromium was taken as 
1880 + 20° C4). 


4. The System UC-Fe 


Only two phases, uranium monocarbide and 
«-iron, were detected, no evidence of solid 
solubility being observed. Fig. 2 shows the phase 
diagram with the datum points used in estab- 
lishing solidus and liquidus temperatures. The 
eutectic melting point was determined as 
1170° C+ 5° Cand its composition as 51.5+ 0.5 
wt % Fe. 


5. The System UC—UFez 


The only phases detected were uranium 
monocarbide and UFez and there was again no 
evidence of solid solubility. The phase diagram 
with the datum points used to determine 
liquidus and solidus temperatures are shown in 
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Thermal equilibrium diagram of system UC-Fe. 
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Fig. 3. 
Thermal equilibrium diagram of system UC-—UFes 
@ All solid. A Solid + liquid. Ww All liquid. 


fig. 3. A eutectic melting at 1040°C + 20°C 
occurs at 92-++ 1 wt % UFes. The melting point 
of UFez was taken as 1235° C after Gordon and 
Kaufman °). 


6. The System UC-Ni 


In the mixtures containing 10, 20 and 30 
wt % Ni, the phases, UC, UNis and UC: were 
detected ; in those containing 40 and 50 wt % Ni, 
the phases UNis, UC2 and graphite were detected 
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and in those containing 60, 70, 80 and 90 wt % 
Ni the phases UNis, graphite and metallic Ni 
were detected. U2C3 was not observed in any 
of the mixtures and there was no evidence of 
solid solubility. These results show that UC 
and Ni are not compatible phases and establish 
the solid phase distribution in the ternary 
system U-Ni-C shown in fig. 4 in which tie 
lines joining UNis with UC, UC2 and graphite 
occur. The primary phases observed in the 
mixtures investigated are also indicated and are 
consistent with the existence of binary and 
ternary eutectics located approximately as 
shown by the broken lines. Visual observation 
of the melting behaviour of the pellets in the 
UNis-Ni-C field suggest that the ternary 


UC. 


UC 


U UNig Ni 
ATOMIC PER CENT 
Fig. 4. 
Solid phase distribution in ternary system U-—Ni-C. 
@ Primary phase UC. 
A Primary phase UC2. 
m Primary phase Graphite. 
+ Primary phase Ni. 
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eutectic in this field melts at approximately 
1100° C. These findings are in disagreement with 
the conclusions of Rough and Chubb *) who 
state, on the basis of inconclusive evidence, that 
UC-Ni is a pseudo-binary join in the ternary 
system. 


7. The Systems UC-Cu and UC-Co 


Exploratory investigations of these systems 
have also been carried out. These suggest that 
UC and Cu are compatible phases and form a 
binary eutectic probably containing over 95 
wt % Cu. UC and Co on the other hand ap- 
parently do not form a binary join in the 
ternary system U-—Co-C. 
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Nous avons étudié Vinfluence de faibles additions de 
Cr, Mn, Mo sur la conservation des germes de phase « 
en phase f de lVuranium. L’étude cinétique de la 
transformation 6 -—>« permet de conclure que les 
germes conservés ont une taille et une énergie plus 
grandes que celles des germes de germination spon- 
tanée. Ce phénoméne ne prouve pas que la trans- 
formation «=f de Vuranium soit martensitique. 
Lreffet de mémoire observé est de nature tout & fait 
différente. 


The effect of small additions of Cr, Mn or Mo on the 
retention of nuclei of the «-phase in f-uranium has 
been investigated. The kinetics of 6 >a trans- 
formation show that the size and energy of the 
retained nuclei are greater than those of the nuclei 


1. Introduction 


Nous avons étudié le phénomeéne de conser- 
vation de germes d’uranium « en phase 6 dans 
le cas d’alliages d’uranium a faible teneur. Ce 
phénoméne avait été mis en évidence!~4) au 
moyen de cristaux uniques de fer « et d’uranium 
« régénérés dans leur orientation initiale apres 
passage dans la phase de haute température. 
L’étude cinétique de la transformation au 
refroidissement avait montré que l’énergie des 
germes conservés était supérieure a celle des 
germes de germination spontanée. En effet, 
grace a l’action des germes conservés, la tempé- 
rature de transformation au refroidissement est 
plus proche de la température d’équilibre que 
lors de la germination spontanée. La présence 
d’impuretés, comme le carbone, accentue le 
phénomeéne de régénération. 


of spontaneous nucleation. It cannot be concluded 
from this observation that the « = f transformation 
of uranium is of martensitic nature. The observed 
memory effect has a completely different character. 


Der Einfluss kleinerer Beiftigungen von Cr-Mn—Mo 
auf den Rest von «-Uran in f-Uran wurde untersucht. 
Die Kinetik der 6 + «-Umwandlung zeigt, dass die 
Grésse und Energie der verbleibenden Kristalle 
grésser ist, als die von Kristallen, die durch spontane 
Umwandlung entstanden sind. 

Es kann aus dieser Beobachtung nicht geschluss- 
folgert werden, dass die « = 6-Transformation von Uran 
martensitischer Natur ist; der genannte Effekt hat 
einen vollstandig unterschiedlichen Charakter. 


2. Méthodes expérimentales 


Nous avons étudié de l’uranium pur et les 
alliages suivants: U-Cr, U-—Mn, U-Mo; ils 
contiennent tous 0,6 atome pour cent d’élément 
allié et ont été élaborés a partir d’uranium 
électrolytique comprimé et fondu au four a are 
en électrode consommable. Le tableau 1 donne 


Vanalyse en ppm de luranium utilisé. 


TABLEAU | 
Analyse de luranium (ppm) 


Conf -Oual oat 


H | al | ca | Fe 


90 | 120 30 j <10) 15 10 | 10 


Nous avons étudié la cinétique des trans- 
formations 6-—>« a aide d’un dilatométre 
sous vide. 
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3. Résultats expérimentaux 


Nous avons étudié la cinétique des trans- 
formations B > «, d’une part en isotherme pour 
obtenir des renseignements sur la stabilité des 
germes dans le temps, d’autre part avec une 
vitesse de refroidissement de 5° C/h pour con- 
naitre l’énergie des germes conservés. 


INFLUENCE DE LA DUREE DE MAINTIEN ET 
DU DEGRE DE SURCHAUFFE SUR LA STA- 
BILITE DES GERMES 


ste UF 


Une étude cinétique de la transformation 
isotherme 6 > « a été faite pour ’U-Cr a une 
température supérieure de quelques degrés a 
la température de transformation par germina- 
tion spontanée de fagon que seuls agissent les 
germes conservés. 

Deux facteurs, le degré de surchauffe (dif- 
férence entre la température atteinte en phase / 
et la température de transformation « — f) et 
la durée de maintien en phase f, ont la méme 
influence. Leur accroissement entraine: 


a) Une augmentation du temps d’incubation 
qui précéde la transformation (fig. 1). 


b) Une diminution de la vitesse de transfor- 


mation (fig. 2). 


Nous verrons plus loin l’interprétation de ces 
résultats. 
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Fig. 1. Influence du degré de surchauffe sur le temps 


d’incubation de la transformation de lalliage 
a 0,6 at % Cr. 
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3.2. ENERGIE DES GERMES CONSERVES 


Nous avons mesuré la température de trans- 
formation B —> « avec une vitesse de refroidisse- 
ment de 5° C/heure. 

L’énergie des germes conservés se manifeste 
par le déplacement de la température de trans- 
formation au refroidissement: plus l’énergie des 
germes est grande, plus la température de 
transformation est voisine de la température 
d’équilibre. Nous avions déja vu que l’énergie 
des germes conservés est d’autant plus grande 
que le degré de surchauffe en phase f est plus 
faible 1-4). 

Les résultats obtenus pour les différents 
alliages sont consignés au tableau 2. 

T. désigne la température de transformation 
a —> B, 


T; la température de transformation fp > « 
dans le cas de la germination spontanée, 

T, la température de transformation fp > « 
avec des germes conservés apres une sur- 
chauffe de 2° C en phase , 

H; Vhystérésis de la transformation par germi- 
nation spontanée et 

H, Vhystérésis sous linfluence des germes 


conservés. 


4. Interprétation des résultats 


4.1. INFLUENCE DES ELEMENTS D’ALLIAGE SUR 


LES GERMES CONSERVES 
La variation d’énergie libre AG nécessaire 
pour former un germe sphérique de rayon r de 


40 


(°C/heure) 


20 


vitesse de transformation 


fe) degré de surchauffe (°C) 
2 10 20 30 40 
Fig. 2. Influence du degré de surchauffe sur la vitesse 


de la transformation de l’alliage & 0,6 at % Cr. 
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TABLEAU 2 


Température de transformation B > «, vitesse de refroidissement 5° C/heure 


Métal pur | 7, (°C) T, (°C) Ts (°C) H; (°C) Hz (°C) 
U pur 671,5 651 660,5 20,5 il 
U-Cr 656 617 626 39 30 
U-Mn 660 632 638 28 22 
U-Mo 661 621 623 40 38 


la nouvelle phase est la somme de trois facteurs: 
la variation d’énergie libre due a la trans- 
formation, énergie de surface nécessaire a la 
création de interface et le travail de défor- 
mation plastique da a la variation de volume 
au cours de la transformation: 


4 Ty—-T 


4 
soi aimee” 


ou AF est la chaleur latente de transformation, 


Tz la température d’équilibre, 

T la température de transformation, 

Pla pression hydrostatique créée par la 
variation de volume, 

o  lénergie par unité de surface de l’interface. 


Le rayon critique r* du germe sera tel que: 


d(AG) 
dr 


Api =* 
—4ar*2 AH —— + 82r*o+4ar*? P=0 
E 


dot r* ee 
* AH(fe—T)—PTs 
: 9 =Tp—-T—PTs/AH 
eae Tal AH 


il vient r*=C/6 (fig. 3) et 


2. CAH 

* =_—lc — ss ——————— 
AG 3 Bp ae 

Dans un alliage particulier, on peut donc 
calculer la valeur relative des rayons rg et rs 
et des énergies AG et AG; des germes conservés 
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Rayon critique du germe 


Température 


Fig. 3. Variations du rayon critique en fonction de 


la température. 


et des germes de germination spontanée. 


AG, — 952 
AGs 052 


des Bs et 

tg 0g 
En fait, nos expériences ne nous donnent pas 
6, et Os, car il faudrait connaitre 7g et PT'n/AH, 


mais nous savons que 


Os _ Hs 
Pove 


nous pouvons donc avoir les limites inférieures 
des rapports 

AGs 

AG's 


Vg 


— et 
Ue 


qui sont donnés au tableau 3. 


TABLEAU 3 


Limite inférieure | Limite inférieure 
de rg/rs de AG 2/AGs 
U pur 1,9 3,5 
U-Cr 3 lg 
U-Mn 127, 1,6 
U-—Mo 1,05 Il 
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4.2, HyPpoTHESE SUR LA NATURE DES GERMES 

Par des études sur la géométrie généralisée 
des dislocations, Kroner *) a montré qu'il est 
possible de créer, par des dislocations, des 
germes d’orientation et de structure quelconques 
dans tout réseau matriciel. L’interface germe- 
matrice serrait done formé par un réseau de 
dislocations. 

Dehlinger 6) a calculé Vénergie libre d’un 
germe dérivé de ce réseau de dislocations. La 
figure 4 montre quil existe un état métastable 
pour ce germe, qui peut donc se conserver dans 
une phase stable. 


G 


Fig. 4. Energie libre G d’un réseau doté d’un germe 

de » atomes dans une phase stable: 1. Théorie 

classique; 2. Théorie du germe dérivé d’un réseau 
de dislocations. 


L’influence des impuretés sur la conservation 
des germes confirme cette hypothése. Les im- 
puretés diffusent vers les dislocations du germe 
qu’elles ““bloquent” ce qui augmente la stabilité 
du germe. Nous avons vu que la durée de 
maintien en phase 6 augmente le temps d’in- 
cubation qui précéde la transformation. Aprés 
un maintien plus long, les impuretés ont eu le 
temps de diffuser et les dislocations sont mieux 
“bloquées” ce qui retarde le démarrage de la 
transformation au refroidissement. 

Nous pouvons remarquer que, comme les 
dislocations, les germes conservés sont instables 
du point de vue thermodynamique. Leur stabilité 
est justifiée, comme pour les dislocations, par 
des considérations géométriques. 


J. BEAUDIER, MM. G. DONZE ET G. CABANE 


5. Conclusion 

De nombreux auteurs ont observé un effet de 
mémoire dans la transformation « > fp > « de 
Vuranium 7.8.9) qu’ils ont présenté comme preuve 
de la nature martensitique de la transformation. 
L’effet de mémoire n’est qu’un des aspects du 
phénomeéne, l’aspect le plus important est la 
modification considérable de la température de 
transformation. On ne peut expliquer cet effet 
que par la présence de germes dont l’énergie est 
plus grande que celle des germes de germination 
spontanée. Mis a part cet effet de mémoire, les 
transformations lentes «+f et b—+>«a de 
Vuranium présentent tous les caractéres d’une 
transformation par germination et croissance 
(forme des grains équiaxes, cinétique de la 
transformation, préparation de cristaux uniques 
par changement de phase a partir d’un agrégat 
polycristallin, ce qui exclut toute relation d’orien- 
tation étroite 1011), Nous pensons donc que 
Veffet de mémoire n’est pas di a une trans- 
formation martensitique, mais a la conservation 
de germes. 
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Electron microscopy has been employed by 
several workers in the investigation of neutron 
irradiation effects in metals. Silcox and Hirsch !) 
have performed a detailed investigation in 
copper; Noggle 2) has made a similar study in 
gold. Whereas black spots have been observed 
in both of these post-irradiation studies, signifi- 
cant differences were found between copper and 
gold. First, the size of spots in gold appeared 
to remain constant with increasing amounts of 
irradiation ; in copper, the size of spots increased 
with integrated flux, 9. Secondly, the concen- 
tration of spots, V, in gold appeared to increase 
in direct proportion to @; in copper, NV increased 
less rapidly with @. 

In neither of the above cases was a satis- 
factory correlation observed between N and 
the number of primary collision events. The 
constancy of spot size and proportionality of 
N and @ observed by Noggle is difficult to 
reconcile with the poor correlation between N 
and the number of primary collisions. The 
present investigation in gold appears to largely 
remove this discrepancy since a reasonable 
correlation was found. 

A full account of the experimental details 
has been given elsewhere 3); only a brief descrip- 
tion will be given here. A discontinuous gold 
film was vacuum deposited on a carbon sub- 
strate previously laid down on a collodion film 
on standard specimen screens. The gold particles 
were approximately 200-300 A in thickness. 


The collodion was dissolved away in acetone 
prior to the original microscopic observations. 
A technique was developed so that the same 
region of the sample could be examined before 
and after each irradiation. Since the concen- 
tration of irradiation-produced spots was not 
constant, several hundred pictures were taken; 
twenty representative fields of view were ulti- 
mately used for detailed examination. A Norelco 
EM-—100B microscope, capable of resolution in 
the range between 20 and 30A, was used. 

The Materials Test Reactor (MTR), rabbit 
hole VH-4, with a fast neutron flux, peaked at 
approximately 1 MeV, of 9.7 x 104 neutrons per 
cm? per sec, was selected for the irradiations. 
The samples, after first being photographed, 
were packaged in aluminium foil, with spacers 
of foil between each specimen screen, encapsu- 
lated under helium in a welded aluminium 
capsule, and sent to MTR for a 4.5 minute and 
4,5 day exposure in separate, sequential irradi- 
ations (2.6 104 and 4.2 10!’ fast neutrons/ 
cm?, respectively). Ambient temperature in both 
irradiations was below 100° C. After each irradi- 
ation, the samples were allowed to dissipate 
their radioactivity to a safe working level and 
then each field was photographed for com- 
parison with the unirradiated state. 

Study of the “before” and “‘after’’ photo- 
graphs showed that the outstanding difference 
was the appearance on the pictures of the 
4.5 day irradiation samples of black spots 
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Big. 1. 
markers is 1 micron. (a) 


After irradiation with 2.6 x 10!4 fast neutrons/cm?. 


Transmission electron microscope photograph of a field of gold particles. Distance between black 


(b) After irradiation 


with 4.2 x 101? fast neutrons/em?. Compare and observe black spots in particles shown in (b). 


distributed quite randomly in the gold particles, 
giving rise to a “measles” effect. There was 
little or no evidence for such spots on the 
photographs of the samples after the 4.5 minute 
irradiation and none at all in the initial state. 
Some structural changes in addition to spots 
were also observed but they were clearly 
demonstrated to be due to handling rather than 
a result of irradiation. 

A count was made of the number of readily 
distinguishable black spots in a particle and, 
simultaneously, particle areas were measured 
on the photographic enlargements by counting 
squares on a superimposed coordinate paper. 
An average of about 10 particles on each of the 
twenty fields of two samples were measured. 
The observed concentrations of spots were 
(3.3 + 1.0) x 1016 per cm? and (2.8 + 1.3) x 1016 


per cm?. These numbers are based on examina- 
tions of 76 and 135 particles, respectively; the 
deviations given are probable errors. The average 
diameter of these black spots was 65 +7 A. 

Figures 1 (a) and (b) show an example of a 
field of gold particles after irradiation with 
2.6x10!4 neutrons/em? and with 4.2 x 101? 
neutrons/cm?, respectively. The characteristic 
black spots are readily seen. Figures 2 (a) and 
(b) show in more detail a comparison of a series 
of gold particles after these irradiations. The 
appearance of these spots following irradiation 
with 4.210!” neutrons/cm? is demonstrated. 
No spots were observed after an irradiation of 
2.6 x 10™ neutrons/cm?. 

The observed concentration and size of spots 
compares favorably with the theoretical model 
of Brinkman *) which predicts an average spike 


FAST 


Fig. 2. Transmission electron microscope photo- 
graphs of gold particles. The marker is 0.1 micron. 


(a) Irradiated with 2.6 x 104 fast neutrons/cm?. 
(b) Irradiated with 4.2 x 10!” fast neutrons/cm2. 


diameter of 59A and a concentration of 
8.6x 1016 cm? for 4.2x10!? neutrons/cm?. 
Furthermore, the agreement in the observed 
and predicted concentrations of spots would be 
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improved if account is taken of the loss of an 
appreciable number of primary knock-on atoms 
at the surface of the film. The agreement on 
spike size, however, may be somewhat fortuitous 
since the equivalence of observed and actual 
spot diameters has not been demonstrated. 

The density of spots observed in the present 
work is approximately seven times greater than 
reported by Noggle. Presumably the reason for 
this disagreement lies in some difference in the 
experimental conditions but the precise reason 
remains in doubt. 
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In this note, we consider the differences in 
the characteristics of spots observed to date in 
copper and gold after neutron-irradiation. The 
main conclusions which we draw from the 
previous note and its references are: 


1. In gold there is a good correlation between 
concentration of spots, number of primary 
collisions, and the integrated neutron flux; 
in copper the concentration of spots increases 
with flux less rapidly than a first power 
relationship. 


2. In gold the spot size remains sensibly con- 
stant; in copper the size distribution shifts 
towards large diameters at higher fluxes. 


The situation in copper has been explained 
in an apparently satisfactory manner by Silcox 
and Hirsch !). To restate their model, the core 
of a displacement spike is assumed to consist 
of approximately 100 vacancies. The size of 
the spike itself is estimated, following Cottrell 2), 
to contain about 6 x 104 atoms. The growth of 
spots is due to the migration of vacancies at 
ambient irradiation temperature (as low as 
35° C). There is some cause for concern here 
since normal vacancy migration may be ex- 
pected to be very limited at 35° C, but Silcox 
and Hirsch suggest that migration is assisted 
by stresses around the spike. They further con- 
clude that, in copper, the prismatic loops which 
are formed in the spike core are formed directly 


by the spikes even at very low temperature 
(e.g., 20° K), presumably by collapse of spikes. 
Interstitials are believed to be ejected from the 
spike as dynamic crowdions and are primarily 
absorbed at sinks other than spiked regions 
(e.g., grain boundaries). Some vacancy cluster — 
break-up, induced by interstitial absorption, 
resulting in migration of vacancies to other 
loops, may also cause growth of loop size. 

In view of (1) and (2) above, this model 
cannot correctly account for the detailed ob- _ 
servations of the spots which have been observed 
in gold. There are several factors which may 
contribute to the apparent difference between 
gold and copper. In order to anticipate better 
the differences which one might expect, we 
consider first a related kind or observation — that 
of fission fragment tracks by transmission 
electron microscopy in thin metal foils. Such 
studies have been made by Bierlein and Mastel 3) 
and by Kelsh, Buhl, and Kammerer ?). As 
discussed by Brinkman), the observations 
made by Bierlein and Mastel indicate that the 
visible effects produced along a fission fragment 
path in a thin metal film are the direct result 
of the production of a row of displacement 
spikes having sizes ranging up to the maximum 
displacement spike size, a characteristic of the 
particular material. These displacement spikes 
completely remove regions of the films which 
are circular in appearance when the film thick- 
ness is smaller than the spike diameter. Kelsh 
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and Kammerer have also found that in suffi- 
ciently thin films (100 A), the fission tracks 
appear white, indicating loss of material. They 
find that in thicker films (200 A to 500 A), 
tracks are still visible but are darker rather than 
lighter than background, indicating the presence 


_ of lattice strain rather than removal of material®). 


Track diameters are of the order of 100 A for 
typical metals; the diameter increases with 
increasing atomic number (or with increasing 
maximum displacement spike size). In films 
which are still thicker (1000 A), they find that 
the tracks become invisible. 

Tf it is true that fission tracks consist of rows 
of displacement spikes, as proposed by Brink- 
man, then the displacement spikes produced 
by fast neutron irradiation would be expected 
to produce spots having similar appearance in 
foils of appropriate thickness. In very thin foils 
they would presumably produce holes which 
would appear as light spots when viewed by 
transmission electron microscopy. In slightly 
thicker foils they would presumably appear as 
dark spots in analogy with the dark tracks seen 
by Kelsh and Kammerer. This is believed to be 
the case in the observations of Grenall and 
Noggle. In bulk material, on the other hand, 
displacement spikes presumably should be 
invisible just as are the fission tracks seen by 
Kelsh and Kammerer in sufficiently thick films. 
Therefore, since the spikes should not be seen 
in bulk material, the phenomenon which pro- 
duces the spots and/or dislocation loops seen 
in bulk copper by Silcox and Hirsch by electron 
microscopy of thinned-down material is thought 
to be qualitatively different from that producing 
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the spots in the gold films. A mechanism of 
point defect migration and agglomeration on 
spikes as nuclei, such as that proposed by them, 
seems quite reasonable since the maximum 
displacement spike energy in copper, about 
4000 eV®, is small relative to the average energy 
transferred to primary knock-ons, implying that 
a major fraction of the energy imparted to 
primary knock-ons is expended in point defect 
production. In gold, on the other hand, the 
maximum displacement spike energy is larger 
than the average energy imparted to primary 
knock-ons, implying the expenditure of very 
little energy in the production of point defects. 
In summary, we believe that the observations 
discussed above provide reasonable, direct 
evidence for the existence of displacement spikes 
produced by fast neutrons, as well as by fission 
fragments in heavy metals. Furthermore, present 
theory is able to satisfactorily account for the 
observed concentrations and characteristics of 
spikes in both cases. Therefore, the potential 
significance of displacement spikes in such 
phenomena as radiation disordering of super- 
lattice alloys, radiation hardening and embrittle- 
ment, radiation-induced diffusion, and radiation 
annealing should not be overlooked. 
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Nuclear generation of superheated steam 
would lead to improvements in the performance 
and economy of boiling water power reactors. 
The use of a low cross section material as 
cladding is of obvious advantage, if such 
material is available at reasonable cost. How- 
ever, the only materials with adequate corrosion 
resistance and satisfactory mechanical proper- 
ties available at the present time are the stain- 
less steels. 

Beryllium and zirconium base alloys are of 
potential interest. Encouraging, though pre- 
liminary, results of a program designed to 
develop suitable zirconium alloys are presented 
here. Some directions for future work are also 
indicated. 

At the present time nickel, iron, and copper 
are the alloying elements of major interest. Arc 
cast buttons are tested at 540°C and 600 psi 
in an apparatus which permits continuous 
replenishment of steam generated from degassed 
(by boiling at low pressure) high purity water. 

Good material is covered with an adherent 
black film. Corrosion behavior is evaluated in 
terms of rate of weight gain, expressed as 
mg/dm? day (mdd). After extended periods of 
time there is slight spalling of oxide from sharp 
edges. The behavior of four of the best alloys 
is illustrated in fig. 1. (Weight gain rates can be 
converted to mils/year penetration by multi- 
plying by 0.64.) Compositions are in weight 
per cent. Except for the Zr—-3 Ni—0.5 Fe alloy 
(three castings), results are based on one casting. 

Under the same conditions of test, Zircaloy 8, 
Zircaloy 2, and pure zirconium suffer very rapid 
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Fig. 1. Corrosion of zirconium alloys in superheated 


steam at 540°C and 600 psi. 


attack. Their weight gain rates ranged from 
about 265 mdd to over 4600 mdd after a few 
days exposure but these numbers lack quanti- 
tative significance because of the considerable 
loss of corrosion product. 

The experience of many workers indicates 
that heat treatment is one of the important 
variables affecting corrosion resistance. Ac- 
cordingly, larger samples of alloys, including the 
most promising, will be produced and subjected 
to various combinations of heat treatment and 
mechanical work. 

It is recognized that low corrosion rate is only 
one of the important criteria involved in the 
acceptance of a material as fuel cladding. Such 
a material must have, and maintain during its. 
required operating life, adequate mechanical 
properties. Zirconium alloys are known to be 
susceptible to hydrogen embrittlement. 

Investigation of the build up of hydrogen in 
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the metal during corrosion, and its effect on 
properties is only in a very preliminary stage. 
In particular, it will be desirable to conduct non 
isothermal tests to study the possible migration 
of hydrogen under a temperature gradient. It 
is also planned to study the effects of very high 
_ hydrogen content (produced for example, by 
electrolysis) on corrosion behavior and mechan- 
ical properties. Relatively high hydrogen con- 
tents (e.g. 723 ppm developed during corrosion) 
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have thus far not hardened the alloys, and the 
percentage of corrosion product hydrogen ab- 
sorbed has apparently decreased with exposure 
time. 
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Current interest in uranium monocarbide as 
a potential reactor fuel element material has 
led to certain investigations into its behaviour 
under neutron irradiation. 

Small, square section bars, prepared by 
powder metallurgical techniques and having a 
final bulk density 91.8 % of that determined 
by X-ray methods, were irradiated for various 
times in the Harwell pile BEPO at about 70° C. 
Before irradiation the electrical resistivity of 
each specimen was measured and values fell 
within the range 61.2 to 61.7 microhm.cm at 
room temperature (21.5° C). 

As expected, neutron irradiation resulted in 
an increase in electrical resistivity. Fig. 1, in 
which the percentage increase in resistivity is 
plotted as a function of integrated neutron flux, 
summarises the results obtained. The general 
effect which appears to saturate at about 
1018 nvt is very similar to the variation of lattice 
parameter with neutron dose observed by Adam 
and Rogers!) in uranium monocarbide. 

After irradiation the specimen which had 
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Fig. 1. Effect of neutron bombardment upon the 
electrical resistivity of uranium monocarbide. 
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Fig. 2. Annealing of radiation induced resistivity 


in uranium carbide. Anneals carried out in one hour ~ 
steps at temperatures shown. 


received the heaviest neutron dose was annealed 
for one hour periods at various increasing 
temperatures and its electrical resistivity was 
measured at the end of each period. Fig. 2 
shows the results obtained from the annealing 
studies. It is clearly evident that the damage 
undergone by the uranium monocarbide lattice 
during irradiation at about 70°C anneals out 
in two quite distinct stages, one at 100—130° C 
and the other at 700-730° C. At the present 
stage of this work it is not possible to associate 
a particular type of defect with a particular 
annealing step. However, work is continuing 
along various lines, including electron micro- 
scopy, in an attempt to obtain further informa- 
tion of a more quantitative and fundamental — 
nature. 
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A. B. MactntosH and T. J. Heat (ed.) 
Materials for Nuclear Engineers. (Temple Press, 
London. ix+373 pages. 1960, 75s.) 


This book provides an extensive body of factual 
quantitative information concerning U, Pu, Th, Mg, 
Be, Zr (and some of their alloys) and on graphite and 
a number of fissile or fertile ceramics. Each chapter, 
written by a different author, consists of a concise but 
fairly wide-ranging account of manufacture and 
fabrication, mechanical properties, compatibility, 
irradiation stability, and sometimes other topics; 
numerical tables, phase diagrams, etc. are collected in 
appendices. The information given appears to be 
up-to-date approximately to the end of 1958. The 
various pure metals are quite fully discussed, but 
alloying mostly receives short shrift; thus hardly any 
information is given on alloys of U and Th, while 
Zr, Pu and especially Mg fare better. The chapters on 
graphite and on ceramics provide useful information 
which go considerably beyond the discussion of 
radiation stability which is often the main topic 
discussed concerning these materials; inevitably the 
discussion of individual ceramics is rather selective. 
Very little attention is given in any of the articles to 
questions of atomistic mechanisms, since the book is 
intended primarily as a source-book for engineers. As 
such, it is good value for money. R. W. CAHN 


B. R. T. Frost and M. B. Waupron. Nuclear 
Reactor Materials. (Nuclear Engineering Mono- 
graphs). (Temple Press, London. vii+ 79 pages. 
1959, 12s. 6d.) 


This booklet is one of a series designed for students 
and research assistants, who require a preliminary 
outline of various aspects of reactor physics and 
engineering. A short chapter outlines the essential 
outlines of theoretical metallurgy (this would certainly 
be rather too condensed for the absolute beginner in 
metallurgy), and is followed by chapters devoted to 
structural materials, fuels, ceramics and liquid metals 
(which is a speciality of one of the authors). Any 
student who begins with some slight acquaintance of 
the principles of metallurgy should find this booklet 
easy to assimilate, and the price is certainly not 
excessive. R. W. CAHN 


E. Guueckaur (ed.) Atomic Energy Waste — Its 
Nature, Use and Disposal. (Interscience, New 
York; Butterworths, London. xi+420 pages. 
1961. 95s.) 


This comprehensive monograph deals with the 
genesis, separation, concentration and application of 
radioactive fission products, and with the relevant 
law. Sections of probable interest to readers of this 
Journal inelude § 2.1, dealing with ionization in various 
materials due to radiation, and rather fully with 
chemical effects of radiation in water and organic 
liquids; also § 4.6, dealing with separation of individual 
fission products. R. W. CAHN 


D. E. THomas et E. T. Hayzs, (éditeurs), 
The Metallurgy of Hafniwm, Naval Reactors, 
Division of Reactor Development U.S.A.E.C. 
Washington, 384 pages, Prix $ 1.50. 


Jusqu’en 1951, Vhafnium trouvé associé au zirco- 
nium dans tous ses minerais était soigneusement 
éliminé du zirconium pour les usages nucléaires en 
raison de sa forte section de capture pour les neutrons. 
C’était jusqu’alors un matériau sans intérét. C’est 
cependant cette propriété qui fut mise a profit dés 
la réalisation en 1951 du premier prototype de réacteur 
marin pour le futur Nautilus. En effet les propriétés 
physiques et nucléaires de hafnium se sont révélées 
exceptionnelles pour ses applications comme matériau 
de contréle dans les réacteurs marins du type refroidi 
a leau et dans les réacteurs de puissance & eau 
pressurisée du type Shippingport. 

Ce livre est le troisiéme publié sous les auspices du 
groupe “Naval Reactors” de lTUSAEC sur la métal- 
lurgie des matériaux de réacteur (le premier est 
“Metallurgy of Zirconium’ et le second est ‘Metal 
Beryllium’). Aprés un bref rappel de Vhistoire et de 
la découverte de Vhafnium par G. de Hevesy, le 
premier chapitre montre les raisons qui ont conduit 
au choix de hafnium comme barre de contréle dans 
les réacteurs refroidis a Peau en remplacement des 
matériaux classiques contenant du bore ou du cad- 
mium. La principale raison est que hafnium conserve 
trés longtemps son efficacité car l’absorption d’un 
neutron par un atome dhafnium produit un isotope 
de Vhafnium & haute section efficace. En outre les 
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propriétés mécaniques vis-a-vis du cyclage thermique et 
la résistance & la corrosion dans les réacteurs refroidis 
& l'eau pressurisée sont bien supérieures a celles par 
exemple des aciers inoxydables contenant 2 & 3% 
de bore. 

Les quatre chapitres suivants (le 1/4 du livre) 
étudient en détail l’extraction de Vhafnium de ses 
minerais, la séparation de Vhafnium et du zirconium, 
le raffinage, la fusion et la mise en forme de l’hafnium. 
L’application particuliére & la construction des barres 
de contréle et & leur assemblage par soudure est 
examinée avec soin. 

Les diagrammes d’équilibre de 25 alliages binaires 
sont ensuite décrits avant d’aborder l’étude de la 
métallurgie physique de hafnium. Propriétés physi- 
ques, propriétés mécaniques, relation entre textures 
de recristallisation et enfin comportement a la corro- 
sion de hafnium constituent pour le métallurgiste la 
partie la plus intéressante du livre. Les deux derniers 
chapitres traitent de la chimie analytique et des 
propriétés thermodynamiques de Vhafnium et de 
certains de ses composés, comme les oxydes et les 
halogénures, intéressant particuliérement sa métal- 
lurgie extractive. 

C’est le premier livre rassemblant d’une maniére 
cohérente tous les renseignements connus sur la 
métallurgie, les propriété chimiques, physiques et 
nucléaires d’un métal qui, il y a 10 ans a peine était 
considéré par le métallurgiste nucléaire comme un 
sous-produit génant de la métallurgie du zirconium. 
Il a fallu la construction de réacteurs du type 
“Nautilus” pour attirer l’attention des métallurgistes 
sur ce métal “rare’’. Le livre est écrit avec la colla- 
boration de 43 spécialistes de ’hafnium dont prés de 
la moitié ont poursuivi leurs études et leurs recherches 
dans les laboratoires et ateliers de la Westinghouse 
Electric Corporation (Bettis Plant) qui a été la 
principale société responsable de la construction des 
premiers sous-marins atomiques. P. LACOMBE 


Nuclear Reactor Containment Buildings and 
Pressure Vessels. (Proceedings of a Symposium 
held at the Royal College of Science and 
Technology, May 1960). (Butterworths, London. 
vili+572 pages. 1961. 100s.) 


The topics dealt with are almost entirely connected 
with “Strength of Materials’, i.e. mechanics applied 
to reactor vessels, together with some essays on 
fabrication, erection and testing of such vessels. Two 
articles on brittle failure move on a plane of applied 
mathematics which appears to have little relation to 
problems arising in practice. A seven page discussion 
by H. M. Finniston is included which serves as an 
excellent corrective, and includes some useful remarks 
on the relation between metallurgical properties and 
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code of practice. There is ample justification for 
Finniston’s surprise that none of the contributors to 
a symposium devoted to reactor pressure vessels 
appears to be interested in the effects of irradiation 
upon steel. This provides another illustration of the 
divorce between engineers and those whose concern 
is with the science and technology of the materials 


which engineers use. R. W. CAHN 


Directors of Nuclear Reactors. Vol. 3 — Research, 
Test and Experimental Reactors (Supplement to 
Vol. 2). (International Atomic Energy Agency, 
Vienna. 354 pages. 1960. 21s., $ 3.50.) 


The directory gives information on almost 100 
research reactors installed throughout the world, 
including the USSR, since the preparation of Vol. 2 
(published in November 1959). Vol. 1 (1959) dealt 
with power reactors. Supplements to these volumes 
will be published at intervals. 

Each reactor is illustrated by plans, sections and 
flow diagrams where applicable. Numerical data and 
research facilities are listed; in many cases fairly 
detailed information concerning the dimensions and 
composition of fuel elements is included. 

R. W. CAHN 


M. Taupe, Technology of Irradiated Nuclear 
Fuels. (In Polish). (Office of the Government 
Commissioner for Use of Nuclear Energy, 
Warsaw, 1960). Available from the Division 
of Scientific & Technical Information, Palace 
of Culture and Science, Warsaw, Poland. 


This book is based upon a lecture course given by 
the author, and it covers roughly a post-Diploma 
course in the field of nuclear energy. It is an extensive 
book, and in its 750 or so pages a vast amount of 
material is presented including theory, practice and 
problems of economics associated with nuclear fuels. 
There are ten chapters, followed by an alphabetical 
list of over 300 references. 

The first few chapters deal with various physical, 
chemical and nuclear properties of the actinide 
elements including their abundance, isotopes, produc- 
tion, alloys, compounds, toxicity and laboratory 
methods. Chapters 4 and 5 cover classification and 
discussion of nuclear fuels of all three types- solid, 
liquid and gaseous. Several nuclear fuel cycles and 
their technology are discussed in detail. Chapters 6 
and 7 review various aspects of the technology of 
nuclear fuels before irradiation, and Chapters 8 and 
9 after irradiation. The by-products of the fission 
reaction and problems associated with transportation, 
storage and extraction are described in detail; these 
include the heat evolved, the generation of new 
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elements and of various types of radiation. The author 
also makes an attempt to describe and review various 
known centers of nuclear fuel production. These cover 
their location, classification and estimated operation 
costs. American, British, French and one Norwegian 
establishment are reviewed. Finally, in the last 
chapter, various economical aspects and future trends 
in the production of electrical energy are presented, 
including a discussion of the world’s supply of uranium 
and thorium and the present world production, as well 
as future prognoses, in the whole field. 

The book is well written and well illustrated. 
Numerous tables, phase diagrams, and line illustrations 
are included although the number of photographs is 
small. This is not surprising since the book has been 
produced by a modified “Xerox”? process by which 
a good reproduction of photographs is extremely 
difficult. 

A glance at the references reveals that the author 
has drawn heavily on English language and Russian 
language sources, although the English sources pre- 
dominate. A large portion of Russian references refer 
to their contributions to the Second United Nations 
International Conference on the Peaceful Uses of 
Atomic Energy, held in Geneva in 1958. However, 
several original Russian sources are also quoted. 


T. B. MASSALSKI 


H. Jonss, The Theory of Brillouin Zones and 
Electronic States in Crystals (North-Holland 
Publishing Co., Amsterdam, 1960) 268 pages. 
60 s. 


This book is an advanced text and reference for 
serious students of the electronic phenomena under- 
lying the behaviour of metals and other crystals. 
Except for the first twenty-eight pages, the treatment 
is almost entirely in terms of group theory. The 
necessary basic theory is presented and its use is well 
illustrated with poimt and space groups. 

One of the most interesting features of this book 
is the detailed treatment given to « uranium. The 
crystal structure is analysed in terms of a monoclinic 
lattice to obtain the Brillouin zone as well as matrices 
for the direct and reciprocal lattices. Character tables 
and wave vector groups are then obtained by group 
theory for this structure. From these results, and 
assuming that the six “valence” electrons are free, 
possible energy bands and wave functions are computed 
along the wave vector from the centre of the Brillouin 
zone to the centre of the nearest face. In this direction 
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the Fermi level cuts only the fourth band whereas in 
other directions many more bands lie below this level. 
From this the reader may conclude that the Fermi 
surface is geometrically very complicated when shown 
in the reduced zone scheme. Independent of the 
validity of the assumption that six electrons are free, 
the group theoretical approach will provide a sound 
basis for any further work on the electronic states in 
alpha uranium. 

The analysis of uranium in this book differs sub- 
stantially from those previously available. Ridley 
made a self-consistent field calculation for gamma 
uranium. Lehman used a “statistical”? potential in a 
modified APW procedure to calculate the energy 
bands (with approximate relativistic correction) also 
for gamma uranium. Friedel’s analysis for all three 
phases is the most similar to that of Jones. Friedel 
proposes the hybrid orbitals “necessary to form four 
coplanar bonds” in the alpha phase from 7s, 6d and 
5f electrons. He also proposes orbitals appropriate 
to the gamma phase. To this extent his work relies 
on group theoretical principles. Further, Friedel bases 
many of his deductions on experimental results. 

The presentation of group theory in its relation to 
crystal lattices is superior to that found in a number 
of recent books. By developing the cubic lattices as 
special cases of Bravais lattices with lower symmetry, 
the relationships between the planes of the Brillouin 
zones as well as energy bands in various crystals can 
be seen in a fresh light. For example, the three cubic 
lattices are included as special cases of a series of 
rhombohedral lattices as well as the crystal structures 
of bismuth and mercury when the angle between 
primitive vectors is permitted to vary. In the same 
spirit the body-centred-cubic lattice is discussed as a 
limiting case of the cerium chloride lattice. 

The large zones which have several times the 
volume of the true Brillouin zone, and which are useful 
for hexagonal close packed structures and certain 
alloy phases, are dealt with briefly. The chapter on 
quantitative estimates of wave functions is similarly 
short. It is regrettable that topics which are of 
considerable current interest, such as the connectivity 
of Fermi surfaces, open orbits or the physics under- 
lying the experimental determination of the Fermi 
surfaces, are largely ignored. 

The presentation is clear and concise. Considerable 
information is contained in the 94 figures and 64 tables. 
However, because of the mathematical approach this 
book will recommend itself principally to solid state 
theorists and to only the most theoretically inclined 
of metallurgists. J. T. WABER 
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ERRATA 


Article de Mme J. Bloch, J. Doulat, J. Blin: 


“Htude de la mise en désordre par irradiation de la phase UzMo 


99 


J. Nucl. Mat. 3, no. 3 (1961) p. 327-330. 


1. Page 329, lére colonne, remplacer le paragraphe “Cela étant, on peut estimer .. . 1,55 10°, par: 


“Cela étant, on peut estimer le nombre de permutations qui ont lieu a chaque fission par une 
analyse de la courbe de saturation du changement de paramétre en fonction du flux. Cette courbe 
(fig. 5) permet de calculer le nombre d’atomes intéressés par chaque fission. On trouve ainsi 
7105 atomes. En fait pour mettre en désordre ces atomes, il suffit d’effectuer un nombre de 
permutations égal a: 

oo 7 108 = 1.55 x 107 


(la fraction = venant de la formule U2Mo) 


2. Page 329 figure 6 légende Page 329 figure 6 bis légende 
----- Irradiation a la température ambiante —_— Irradiation a la température ambiante 
Irradiation 4 78° K ss ee Irradiation a 78° K 
il faut lire al faut lure 


----- Irradiation a 78° K Irradiation a 78° K 
——-— Irradiation a la température ambiante __ ----- Irradiation a la température ambiante 


L. B. Griffiths: The arcing behaviour of metals, J. Nucl. Mat. 4 (1961) 30-36. - 


1/2 ¥, 
Kq. (3) AB= oo should read AB= (s.] ; 


J. Dixmier, R. Hasson, 8. Maraval et L. M. Vincent: 
Corrosion par Vhexafluorure d’uranium, J. Nucl. Mat. 3 (1961) 41-59 
Dans la premiére partie de ce travail, il faut lire: 
p. 44 dans l’équation (1) 2 UFs et non pas « UF; 
2 UF5 +2 H20 > UF,+ U02t+ +2 F-+4 HF. (1) 
p. 49 4x 10-8/6,73 x 9,66 cm2=6,8 A. 


p. 50 4 HF + SiOs => Sik, aL) HsO 
O: H2O SLD Ry Ss UOck> SASH 


p. 54 a le ow les fluorures .... 


p. 55 Dans l’exemple cité, ceci implique une valeur inférieure A 6 pg/em2. 
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M3MEHEHHE HEKOTObIX CBONCTB OKMCH BEPH JIMA, 
BbISBAHHOE JIEHMCTBMYEM OBYYEHUA 


®, ix. P. Knapk, I. Tonnun, T. HK. Ton 


OrmeueHbl U3MeCHeCHUA HEKOTOPLIX CBOHCTB rops- 
uelpeCCOBAHHONM OKUCH OepuINuA NOM WelicrBueM 
oOyYeHUA B peakTope pu TeMMmepaType OKOJIO 
100°C. Jfo3b1 HeliTpoHHOTO OO yYeHHA Ob_WIN B 
WHTepBane or 2 X 1018 no 1,5 x 1019 nvt, cunTas 
HeliTpOHbI © DHeprueli GOombme 1 Mos. Manrcu- 
MaQJIbHbIe OTHOCHTeCIBHbIC H3MCHCHUA COCTABIAI: 


Makpockoumueckuit poct 4 x 10-4; paciimpenue 10 
OCAHM ¢€ lM @ COOTBeETCTBeHHO 5,5 X 10-41 1,8 x 1074, 
yBeTHUeHHe pes0HAHCHOM YACTOTHI U paspyumalouse- 
TO yCUIMA CooTBeTcTBeHHO 2 x 10-2 u 2 x 1021. 
OOpameHoO BHMMaHWe HA BasKHOCTb yjlasleHus 
ocTaTOYUHON BOALI Nepex wexsoBaHneM. 


JJEKTPOHHO-MUKPOCKONMYECKOE MU3YGEHHE MOPUCTOCTH 
BERJIOUEHYHM YIIIEPOJA U DMCJIOKAUMM B CUHEYVEHHOH MOL 
HJABJIEHHVEM OKMCY BEPHJIJIVA 


A. Buccou, A. ®pucou 


Msyuanacb OKUCb OepHJIMA, cheueHHand Toy 
TZABIeHHeM; Ip 38TOM C MOMOLIbIO IIeKTPOHHOTO 
MHUKPOCKONa UCCIeELOBAIIUCh PeIMJIMKU, CHATbIC C 
MOBepXHOCTeli passoMa. Hpome mopucrocru, ocra- 
lolselicA MocTe Wpowecca enekKaHUuA, HAadJIOTAIMCh 
TaK?Ke IOJIOCTH HIM Ny3bIpbKU, KOTOpble BOSHUKAIU 
B pe3yIbTaTe JWUTeIbHOL TepMoodpadoTKU Ha 
BO3sLyxXe. CunTaloT, UTO STU Ny3bIpbKU OOpasylorTcs 


OuaroyapAx OKMCIeCHHIO MpuMeceli B OOpaslax. 
JevucTBUTelIbHO, OOHapysKeHO, UTO BbIPeIeHuA 
yruepoya ocaskqaiorca Ha UCIOKANMAX MTepey 
TepMooopadoTKoll. V3yuenue 9Tux BbIenenuli 
He€3aBHCUMbIM M€TOJOM NOKa3sblBaeT HaIUUMe COOT- 
BeTCTBUA Me?KTY pacioloxKeHHeM UcIOKaHi, 
BbIeIeCHHUAMH yruepowa WH OOpas0BaHveM Ily3bip- 
DEOB. 


BJIVAHWE TEPMHYUECKONM OBPABOTKH HU HEATPOHHOTO 
OBJIYYEHHA HA PUBHYUECKNVE HU MEXAHHUECKHE CBOH- 
CTBA OKHMCY BEPHJIJINA,.CHEGEHHOH NO TABJIEHHEM 


dK. OncTou, C. JI900 


Brparue o0cyskaercH UBTOTOBMeHue OpHKeTORB 
M3 OKMOU OepuJIMA WyTeM chekaHUA Wo, Harpy3- 
KOH. OTOT MeTOL MO3BORHeT NMOMyYaATh MTOTHIEe 
OpUKeTH ,,AepHolt uucrorn’. Orsxur upu 1300°C 
CHHMaeT BHYTPeHHMe HallpAMeHUA B ON0KAX, 
M3rOTOBJNCHHDIX TyTeM CiekaHUsA MO Harpyskoli. 
JjiuTetbHan TepMoodpadoTKa upu 1400°C mprBo- 
WMT K 3AMe€THOMY CHHJKeEHMIO IWWIOTHOCTH UM yxy- 
WWeHuI0 Me€XAHHYeCKUX CBOMCTB 9TUX OPNKeTOB; 
9TO CBA3AHO C BbIMeMeCHUeM Wy3bIPbKOB TasoB. 0 
rpaHuwamM 3epeH. 

Bpw1o uccueqoBaHo BUMAHMe HeliTpoHHOro O6- 
yueHus B peakTOpe Ha MapaMeTpbl KpucTaue- 
CKOli pelleTKM OKMCH OepuIIUA, DIMHy oOOpa3syos, 
TeMIONPOBOAHOCTh U MpOUHOCTh Ha CxtaTHe OJIOKOB, 
MPUPrOTOBJeCHHDIX ClekKaHHveM MOM TaBsIeHueM. ITU 
MCUbITAHUA MOKAsaAIH 3AMeTHOR BUUAHUE WJIOT- 
HOCTH OKMCH MU TeMuepaTypbl OOJyYeHUA Ha CTOIi- 
KOCTb MaTepHasla NOX HelirpOHHLIM OOsyueHueM. 


IIpu Temneparype Huse 100°C obnyueHue co3zaer 
CHIbHO AHM30TPOMHOe pacliwpeHuve KpHCTaJJIu- 
yecKOlt pemerKu (A c/c) WpuMepHO B JeCATL pas 
donblmue (A a/a). OTO UCKakeHve KPUCTaIIMGeCKOK 
pelleTKH ABIIAeETCA IpuYHHOK yxyTWIeHusA Mexa- 
HMUeCKUX CBOLCTB OpukKeTOB. OOsyueHue B NOTOKe 
2 x 102° nHelirpoHoB/cmM? UpuBo_uT K TMOuHOMYy 
paspyluennio OpukeToB (pu TemMnmepaType oosy- 
yeHua HuKe 100°C). 

Ilepponaualbubie XapaKTepUCTHKU MaTepHasa 
MO/KHO JO HeKOTOpOli cTelmeHH BOCCTAaHOBUTE, 
ecu mocie OO yYeHUA OpHkKeTLI U3 OkNCH Oep- 
UIINA, WOTyYeHHbIe cCneKaHHeM TOM Harpyskol, 
NOJBeprHyTb COOTBeTCTBYIOWeH TepMoodbpacoTHe; 
OTHAKO BbIeIeHHe raza B OpHkeTe MOIKeET TIpHu- 
BecTH K Cepbe3HOMYy yXYyIMeHHIO MexaHvuecKux 
cBolicTs. B oOmyYeHHEIX OpHKeTaAX MOKHO OOHApy- 
SRUTb CKONNeHUe Ta3sa IO rpaHvyaM 3epeH pH 
Temiepatype oT 1000°C nu sprue. 
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BUIbI PAMAIMOHHOTO TOBPEK TEHWA OKUCH BEPHJIJIMA 


®. Tox. Tl. Kaapr, Dax. Yunpame 


CyMMUpoBaHbl M OOCy#HMaloTCH pesyIbTATHhl ONy- 
OJIMKOBAHHBIX AHTIMMCKUX 9IKCIICEPHMeCHTOB 110 
BIIMAHUIO OONYYCHHA B peakTOpe Ha HeKOTOpPbIe 


(pusvueckve CBOliCTBa ropsAYeMpeccOBaHHOH OKHCH 
OepummuA; Ocod0e BHUMaHve yeleHO TeXHOJIO- 
ruyecKOH CTropoHe BOTpoca. 


PACIYXAHHE B AJIB®A-YPAHE, BbISBAHHOE OBJIYYEHYEM 


CAD: 


‘ B cBpere HeqaBHUX DKCHeEPUMeHTOB, NpOBeeCHHbIX 
B Xapyouse, OOCyHMAIOTCA ABJICHUA, KOTOPble, 10 
MHeCHHIO ABTOPA, CMOCOOCTBYIOT pacilyxXaHHI0 aJib- 
(ba-ypaHa, OOMyueHHOrO MpHONMsUTeIbHO M0 1/2% 
BHIrOpaHuA Mp Temnmeparype oT 400° go 650°C 
TulaTeibHoe MeTasmorpaduyeckoe Uuccreq_OBaHHe 
mwoka3blBaeT, UTO BO BCeX OOpaslax OOpa3syerca 
pA HeOObUIMX Iy3sbIpbKOB 0,1 MuKpOHa jmamer- 
poM Ha paccTosHuu mpumMepHO 1/2 MMKpOHa, CO- 
yepsKkallux, BEpOATHO, OOJIbUIyIO YacTh Ta3z000pa- 
3HbIX MpOyKTOB jeneHus. I[puMepHo B~ OJHOM 
v3 3-x OOpa3il0oB Tpel{HHbI WO rpaHuwamM s3epeH 
cocTaBIAIOT OKOO 1% U3MeHeEHHA OO0beMa 4H, 
110-BHJMMOMY, OOYCJIOBJIeHBI coueTaHvem pajua- 
UMOHHOLO OXPyYNYMBAHUA UM BHYTPCHHUX HanpAme- 
HM, BLISBAHHDIX WMKIMGeECKOH TepMUYeCKOH OOpa- 
OoTKOH. CuuTaioT, 4TO y OOpasljoB, OO yuaBMIUXxcA 
mpu 425°C, OecnopsAOUuHbIe LOpbl y rTpaHul 3epeH 
OTUACTH MpOUCXOAAT OnarofqapA pawMaluoHHomMy 
pocry. TombKO y Tpex oOOpasl0oB oOOpas0BauCb 
HOpbl WHaMeTpOM BIWIOTh 0 2 MM; OOpas0BaHne 
CONpOBOMMANOCh UCKPHBIeHHeM (epopMarHvel) 
oOpasnua U OOJLIIMMM MeCTHEIMM yBeIMGeHHAMH 
oObeMa. JTO MOLINO OLITh pesyIbTATOM pesKoro 
(CUIbHOTO) MeperpeBa, BbIsbIBACMOLFO IWICHOUHbIM 
KMNeHHeM B HaTpuu. B albia-ypanHe mp BbITropa- 
Huu MeHee 11/2% HeNb3A OMKUMATh YyCKOPeHUA 
pacilyxXaHusA, MpuBOTAerO K paspylwleHuro, Ovra- 
rowapA CIMAHMIO HEOOMbIUIMX Tas0BbIX IY3bIPbKOB 
IIpH yCJIOBMM, eCIM Ny3bipbKU rasa BCerqa OUeHb 


IIb10 


MeJIKMe, Kak HadIOTau. FO cux nop. OqHaKo cy- 
WeCTByeT BO3MO7KHOCTb pacilyXaHHWA C paspy- 
weHuem pH 11/2% BbiropaHvv, BbI3sbIBAaeMOTrO 
BHYTPeCHHUMH TpelwHaMU, COOMpaloljuMM jLoOcTa- 
TOUHO ras000pa3sHbIX TIpOLYKTOB jeNeHMA WIA 
OOpas0BaHHuA KPYTJIbIX Wy3bIPbKOB. : 

IlompoOHo oOcyKaloTCA MCXAHH3M OOPas0BaHHA © 
3apoyplmel WU pocT My3bIpbKOB, 3allOJIHeHHbIX 
ra3z000pa3HbIMH WpOyKTaMU jeleHuA B asbia- 
ypaHe, a TaKsKe POJIb NOBEPXHOCTHOLO HATAIKeEHUA 
B ONpeyeleHuu pa3sMepa ysbipbKoB. Ilpeycras- 
JICHbI LOBOLL B WONb3y TOMOTeHHOTO OOpas0BaHuA 
3apomblleH Ha IMHUAX TUCIOKAWMU,reTeporeHHoro 
oOpa3s0BaHHA 3apomblueli H B MONb38y pocTa Ty- 
3bIDbKOB, 3aNOJIHeCHHbIX Ta3s000pa3sHbIMH Tpojly- 
KTAaMH JleJIeHHA, WyTeM uddy3sHH BakaHCHH, a 
TakKiKe pocTa IlyTeM IiacTwueckoH epopMalun 
MaTpHUb. OOcymalwTCA TaKsKe BOSMOJKHEIE PpiekK- 
TH OOMOapAHpPOBKH B3apoOfbllleli MWy3bIPbKOB 
IY3bIPbKOB, 3aN0JJHeHHbIX Ta3s000pa3sHbIMH Mmpo- 
AYKTOMH JeJIEHHA, OCKOJIKAMH: eeHuA OOJIbIUOM 
aHeprHun. 

ChesaH OO380p pe3yIbTaTOB . SKCIePHMeHTOB, 
NpOMMBaAWWNX CBeT Ha TpodseMy paciyxaHua 
ypana. B sTHx aKCMepHMeHTAaX ypaH, OOTyueHHbIli 
Ip TeMiepatype OT KOMHATHOH 0 350°C, pnocex- 
CTBUM HarpeBalw B TeMMepaTypHOM HHTepBase 
or 500°-mo 650°C; uccneqoBanu TaKxKe Tuppysu1o 
MW BbITeeHHe KCCHOHA, KPHMTOHA HW Apyrux HHep- 
THBIX Ta3s0B B ypaHe M Apyrux MeTasax. 


ONTHUUYUECKAA VW JJIEKTPOHHAA MUKPOCKOINUA 
CNEYEHHOH DTBYOKHCH YPAHA 


A. Iopued 


{iH MOYIeCHHA TOUHDIX CBe_eHHuii O MMKPOC- 
TpykType cmeweHHOro OpuKeTa U3 OKMCH ypana 
HeOOXOMMMO UccCMesOBaHHe KaK BHeIMHel mOBep- 
XHCTU, Tak M BHYTPeHHMX pa3pe30B Opukera. 

TlompoOHO ONMCaHbI M COOTBeETCTBEHHO MpoaHa- 
JM38MpOBaHbI OONacCTH IpMMeHeHUA MeTOROB mpu- 
TOTOBIe€HUA TNOBepxXHOCcTeli MexaHMuecKOl uM 
BIEKTPONUTYECKON NOMMPOBKOU, BLIABICHUA CTpy- 
KTYPbI AHORHEIM MIM XMMMYeECKUM TpaBJeHHeM, 
OomOapyMpOBKOli uM OKMCIeHMeM. 

OTH pasJIMYHble MpMeMbI MCMONb30BaNNCh WIA 


M3yUeCHUA BJIMAHHA YCJOBMH MpHroTOBNeHuA Ha 
pacipeweHue Nop, Ha MAKPOMpOmUusN kak BHEMWHUX 
MOBepxXHocTreH OpMKeTOB, Tak WM BHYTpPeHHUX 
MOBepXHOCTeli Op, Ha CTpyKTypy moBepxHocTu 
M@}K3CPCHHbIX TpaHHl, BbIABJIGHHBIX C IOMOIIbIO 
MUKpopakTorpaduyeckux MeTOAOB u T.n. Uys- 
CTBUTeCJIbHOCTbh Pa3JIMYHbIX MeTOIOB, yKa3aHHbix 
BHIMNe, MOSBOJIACT BLIABUTS KAPTUHBI, WOXomMe Ha 
Te, KOTOpble OOHAPyKUBAIOTCA B MeTaIIaX; OHH, 
6e3 COMHEHHA, CBA38aHbI CO B3aNMoseficrBHeM 
MeTAJIIMYCCKHUX ATOMOB C BAaKAHCHAMH. 
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MOHORJIHMHYVYECKHE @PABBHI B CIJIABAX YPAH-MOJINBILEH 
JIemanu 3K. 


PesioMe craTbu As ShkypHana ApepHprx Marepuasos 


Sakaika CIIAaBOB ypaH-MOJIMOTeH C CcomepiKa- 
nueM oT 4,8 0 9,99/p ar. MomHOZeHA IpUBORUT K 
MapTeH3UTHOM TpanchopMalluu ITUX CMMABOB U K 
oOpa3s0BaHH1I0 (as C MOHOKJIMUNMUECKO CTpyK- 
TypoH. 

Kpucraminueckne lapaMeTpb! BTHX (as, 0003- 
HAaVeHHbe op, OLIN onpesenenb mudpparuneli 
PeHTTeHOBCKUX Wyueli U Upu NoMoMM AUdpdpaK- 
IMOHHOKM KaMepbl SeaMaH-bowaH Cc U3lyyeHHeM 
xpoMa. 


Ilomyuennble pe3syIbTaThl MO3BOJMIM U300pa3suTb 
KPMBbIMH 38aBMCHMOCTb TUX WapaMeTPOB OT comep- 
mauHuA MonHMOena. HadmiomaeTcaA mocreneHHoe 
yMeHbIueHue MapaMerpa “‘0” uw yBemmuenue yrua Bp 
(meaty /010/ u /100/) mo 92°37’, Torna Kak Mapa- 
MeTppl “‘a’’? u “ce”? MensloTrcax Maso. Hadmonzaerca 
TaKsKe YMeHbuIeHHe OObeEMA MOHOKJIMHWUECKUX 


KJICETOK, KOA COepsKaHwe ypana YBeJIMUNBAeTCA. 


ie 


METACTABHJIBHBIE ®ABLI B CHCTEME YPAH-MOJIMUBIEH HW UX 
TIPOUCX OK TEHHE 


K. Taurpyu, vx. Bunpame 


YcTaHOBJIeHbI TpaHuUbl cocTaBa MeTacTaoMJb- 
HBIX (a3 a’ U «’’, A TAKIKE U3MeEHEHHe MepHooB 4, b, 
c, Myrna y (= a bd) pemeTKH «-ypaHa mIpu yEer- 
MUeHHU cosepHaHuA MomMOZeHAa. Ilpu sToM mpou- 
CxoOqMT mocTemeHHoe yMeHbIueHve Nepuogza |, 
COMpOBOMAIOMeeCA BECbMA MAIbIM yBeIMGeHHeM 
TlepHOOB @ UC, B TO BPCMA KaK Yro y CKauKOOO- 
pa3sHo u3sMeHsetca oT 90° upu 6,2 at.% Mo go 92,4° 
mpu 8,4ar.% Mo. Jlaerca KauecrBeHHOe OODsA- 
cHeHMe YMeHbINeHUA Tlepuoga b. 

Ha oOcCHOBaHHuH U3yyeHHA BAUAHUA CKOpOCTH 
OXTAHICHUA Ha OOpa3s0BaHue pasJIMGHEIX das 


BbIBefeHa CBA3b Me?KTYyY HaOOTAaeMbIMM CTPyK- 
TypaMH Ww ux Mpoucxosyenuem. Iloka3saHo, uTo 
(bast y’ U «’’ 10 CBOeK CTPyKType UpekcTaBIAIwT 
coOow MOCcIeqOBaTeIbHbIe CTayuu oOOpa3s0BaHuA 
CTPyYKTypbl « IyTeM Wpeodpas0BaHuA OObeMHO- 
IGCHTpUpoOBaHHOK KYyOMUeCKOK pelmleTKU y-asbl. 
JjemaeTcsa 3akIoueHHe, UTO, MOCKOJIbRY BO3pac- 
Talomasa WOOaBKa MOMOZeHA YUpOUHHAeT pemerTHYy 
ypaHa, NOBbINAA ee COMPOTUBJIeCHHe CKaJIbIBAIOINUM 
HallpAKCHUAM, YBEMM4YCHME CKOPOCTH OXTAKTeHUuA 
OarOMpUATHO JVI CHBuTa UW TakKuM oOOpa30M 
cmocoOcTByeT Oomee NOJHOMY UpeBpalleHuyo. 


343, 


ABSTRACTS FROM VOL. 4 No. 3, TRANSLATED INTO RUSSIAN 


UCCIIETOBAHUE CHUTEMbI WHPR OHUM-KUCJIOPO TD 


Ti; JNeKTPOCONpPOTUBeHue WMPKOHUA, COMepmRallero KUCIOpO 


E. Teoxapgr, J]. Sereun, B. Jtonmmmadesb U Ap. 


VWceneqopaHa TeMMeparypHas 3aBMCHMOCTb 
YHeUIbHOTO CONMPOTHBJICHHA TBEPALIX pacTBOPOB 
UMPKOHUIi-KucIOpon. UsMepeHua MpOBOAMIMCh Ha 
oOpasyax B POpMe MpOBOJIOK, KOTOpble Hacblilla- 
JIMCb KUCHIOPOMOM Tox AaBmenuem 1,5 X 10-3 mM 
pT.cTom6a mpu TeMnepaTypax B uHTepBase 1600— 
2030°R. IIpuroropmeHuple TAKUM OOpa3z0M OOPasIbl 
3aTeM HCCIeOBAIHCh B MHTepBale OT KOMHATHO! 
Temuepatypb 70 2030°K Bo Bceli OOacTH yCTOIi- 
UHBOCTH MeTasIMYeCKOTO TBeEPOrO pacTBOpa (OT 
HYJA WpHOTM3UTeIbHO 10 380 aT.% KUCIOpOTa).B BIO 
OOHApysKeHO, YTO yebHOe COMpOTHUBJeHHe OeTa- 
(ashl KUCIOPOR cosepsKallero UMPKOHUA 3aBucuT 
oT TeMMepaTypbl OOMIGHBIM OOpa3s0M HM MOUHH- 


fetes upapuay Marucena. C apyroit cTropoHut, 
Oo.1ee CIHJIbHO HACHIMeCHHHIA KUCIOpPOLOM TBep Abit 
pacTBop aJbda-WMpKOHMA OOHAPyiKU Heomuja- 
HUYIO 3ABHCHUMOCTb YeIbHOrO COMpOTHBJeHUA OT 
TemmepaTypbl, a upaBpuso Marucena He coodu10ja- 
mocb. Bpwio HalifeHo, YUTO pacCTBOPeHHbIfi KUCIOPOT 
CHWKAeT HaAKJOH KPUBbIX ,,yJe/IbHOe COMpoTu- 
BueHHe — TeMMepaTypa’’ WM YTO OTPHWaTebHbIIi 
TeMiepaTypHblii KoodpPuyveHT yBesMYNBaeTCA 
mocie HeKOTOpOM KpHTHYeCKOI TeMMepaTypbl. 
KputTnueckan TeMuepaTtypa ABIAeTCA (pyHKUMel 
colepsKaAHHMA KUCIOpowa; HalpuMep, WA abda- 
IMpKOHUA, comepsmauero 18 arT.% kKuCIOpoma, OHA 
paBHa MpHomM3suTeIbHO 550°R. 


MCCJIETOBAHHE CHCTEMBbI IMPKOHUM-KUCJIOPO IL 


II. HUsyuyenne KNHETHKEM peak MesKy UMPKOHHeEM UW KUCIOpPOTOM 
WM cocTaBa CHCTeMbI WHPKOHUM-KUCIOpOL 


EK. Teoxapar u ap. 


C mOMOUbIO MeTasuorpapuqeckoro UucceqoBa- 
HUSA UW U3MepeHHii yeJIbHOrO COMPOTHBIeCHUA Ob 
ycTaHOBJIeH cocTaB cucTeMbI Zr-ZrOg. I1poBosmoKn 
M3 UMPKOHUA peakTOpHOrO copTa u30TepMuYeCKU 
M W300apHuecKH Hacbulalucb KUCIOPOOM TO 
qaBseHueM 1,5 x 10-8 MM pT.cT. B TeMnepaTypHOM 
uutTepBante 1600-2030°K. B Takux ycnoBusax Ha 
BCeX 9TallaX HaACHILICHHUA KUCMOPOJOM 10 BCeMy 
monepeqHOMy Ce4YeHHIO MpOBOJIOKM CyulecCTBOBAIA 
paBHOMepHad KOHI[CHTpaluA KUCMOpONa. 

CormacHo HacTOsAMeMy HUCcCue,OBaHMIO WarpaM- 
Ma COCTOAHHA B HeKOTOPHIX TeTAIAX OTMUAeTCA 
oT Oomee paHHHX JHarpaMM. OTH pacxomeHuA 
OTHOCATCH K paCTBOPHMOCTH KUCIOPOZa B asbipa- 


WUPKOHUH, OYepTAHHIO WByXPa3sHoli OOTacTH Me- 
RLY abia- U OeTa-lupkKOHHeM HM pacTBOpuMocTH 
WUpKonHs B ZrOg. PopMa rpaHuubl pacrBOpHMoCcTH 
Zr B ZrOg 3acTaBlAeT Upewoaratbh Cyul[cTBO- 
BaHHe BbICOKOTeMNMepaTypHOH  pasHOBHHOCTH 
ZrOz, ycToiunBoli mpu TeMnepaType Bbume 1850°R. 
JTY BbICOKOTeMMepatTypHylO (OPMy HeIb3A OblIo0 
yRepskaTb WyTeM 3aKkaJIKH HW MOITOMY OHa asee 
He HCceLOBaAach. 

Jia yCTaHOBJeHus! TeMMepaTypbl OOpasioB 
ObWIO BagKHO 3HAHHe OOMel yeIbHOW sMUuCcCHU H 
YAeIbHOLO CONPOTUBIeHHA OKNCIA. Bpwit ompeze- 
JICHbI IPHOIM3NTeIbUbIe 3HAYCHHA YTHX BeIWUHH. 


“HCCJIEJIOBAHHE CHUCTEMBI IMPKROHUH-KUCJIOPO 


III. Ilopexenue mpoBos0K M3 UNpKOHUA pn peKpucradausanun 


E. Vedxapar u gp. 


Bpi10 onpeszeeHoO BIMAHUe BLICOKOBAaKYYMHOTLO 
orxura mpu 1930°K wa sxeKTpocomporuBazenue 
Mpw KOMHATHOM Temueparype mM Ha TeKCTypy 
pekpucTasiusanun. Brio HaliqeHo, 4ro compo- 
THUBIeEHHe MOCTHTaeT NOCTOAHHOTO KOHEYHOLO 3Ha- 


WeHUA C YBeIMYeHHeM BpeMeHH OTAKUTA UM UTO B- 
ambda-pa3se Bo3sHuKaeT BOiHAaA BONOKHUCTaA 
TeKCTypa C YTeKCaroHasbHbIMH HalpaBJeHuAMU 
[110] um [101] B Kauecrse oceii BonoKOoH. 
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CTPOEHWE TIPOLYHKTOB PEAKIMM HA TOBEPXHOCTH AJIIOMMUHUA 


Py Kh. Xapr, Y. Hy Pytep 


Hactosmasd cTaTbA OMUCbHIBAaeT TOJIbKO UacTb 


pAa uCcCIeLOBaHun pocta WIeHOK Ha aJIOMMHNM 


WM cmulaBax asIOMMHNH-1% HuKeISI; OHA OTpaHH- 
UMBaeTCA WWIeCHKAMHU, OOpas0BaBIUIMMUCA WyTeM Har- 
peBa B BakyyMe M CyxoM BO3Ryxe up 350°C u 
450°C, B Mapax Bog upu 350°C, B meperpeTom 
Tape upu 540°C u 600 )/KB.n., H WyTemM aHogHoro 
OKMCJICHHA B TapTpaTe AMMOHHA. 

Pocr oxucn0B HadmI0RaIM C MOMOUIbIO 3/IEKTPOH- 


HOM ONTHKU B BUTE CHTYyITOB; ObIIO OOHapysKeHO, 


UTO OHH IpWHUMaIOT pa3ziMuHble (OpMbI, TaKue 
Kak ,,rpyOble’’? BLICTYMbI NOBepXHOCTH MWIAacTuHKU 
M ycbl. STO ,,OOHameHMe MOpoy’’? mouTH Bcerza 
COCTOANIO M3 XOpOlWO KpUCTasIu30BaHHOrO Ma- 


TepHasa, YacCTO MOHOKPHCTaII0B, B MpOTHBOIO- 
OFKHOCTL CTPyKType NOBeCPXHOCTH IWIeHOR. 

Kpome mmeHok amopdHolk u raMMa-MojudukKa- 
UMM OKUCH awioMuHUA (y-Al2O3), OblIM OOHaApy- 
JREHDI TaMOza-asa (OpropoMOuyecKas, ICeBAOTeT- 
paroHaibHan a =b = 7,63 A, c = 2,89 A) Ha 
case Al-Ni mpu 540°C B Baxyyme u 6-da3a (Mo- 
HOKIMHHad?, a =5,7 A, b=2,92 A, e = 11,9 AY) 
Kak Ha asIOMMHUM, Tak M Ha CiiaBe aJUOMMHMH- 
HUKeIb WpH HarpeBaHuw B CyYXOM BO3yxe Mpu 
350°C, a TaKsKe upu 540°C. 

PeakiuA STUX MATepHaJOB C WapOM UPUBOTMIAa K 
oOpa3s0BaHHlo Kak KOpyHya («-AlgO3), Tak uw raMMa- 
OKMCH aJIIOMUHMSA. 


TOHKO JLMCHEPrMPOBAHHBIE ®A3ZbI B TPOHHBIX CIHJIABAX YPAH-MOJIMBAEN 


J. .Kpetimep 


B ciuaBpaxX ypaH-MosMOTeH Cc HeOOUbIUMMU 
Wo0aBKaMM OOBA HM KPeCMHUA ObWIM MOTyUeHbI 
TOHKO JUCHeprupoBaHHbple (asbl, YUTO UMeJIO WeJIbIO 
HOCTHYb y MeTauMuecKOrO roployero OoubMer 
ycToHuMBocTu K paciyxaHyio. Bbw nmomyueHpl 
cimaBbl C CYOMMKPOHHbIMM pasMepaMM waAcTUL 
M wUNMOTHOCTAMH uacTul 4 x 1012/em3. Taka3 


TOHKAA JMCHePpCHOCTb MOCTUTalach TByXCTyNeHda-. 
Tol TepMooOpaocoTKOH, WesbIO KOTOPO  ObIO 
IOBJIMATS Ha OOpasoBanne 3aporbimel BrIlemenui. 
Ilo-BuyquMOMy, yepsKaHHbIe BakaHCHM MU BHy- 
TpeHHUe MOBeEPXHOCTH CMOCOOCTBYIOT TAKOMY OOpa- 
30BAHHIO 3apObueli BbILeIeHUH. 


MEXAHHUYUECKHE CBOHCTBA CHJIBHO OBJIYYEHHOLO BEPHJIJINA 


Tn. B. Pua, Tr. Il. Yourepc, P. C. Bapuec 


TopsyenpeccoBaHublii OepuiIui UuccreqoBalM 
mocie OOMyYeHUA Wos0li Oomee uem 10?! OnicTpyIx 
HeHTpOHOB/CM? pw TemMnepatypax oT 280°C zo 
480°C. Menpuree coxepstanue resus (3,7 cm? mp 
HOpMaIbHOH TeMMepaType HW aBseHuu/cm? Be) B 
cpaBHeHHH C OepiJlIMeM, UCcIeqoOBaBlIeMCA paHee 
(1), BbI3LIBaIO 3HAYMTeEIBHO MeHbiIee yBeIMueHHe 
oObeMa. Bo BpeMA OO yYeHUA OObeEM HE BOBpPAacTal 
M3MepHMO UW YBeIMUMBAICA TOIbKO Moce HarpeBa 
B TeyeHve OJHOrO 4aca pM TeMileparype BbIMEe 
800°C. Hedonbinoe KOMNYeCTBO pa3spbIBHbIX OOpa- 
B3I10B BbIPesaJIUCb U3 MAaTepMasia UW pacTATMBaIMCb 


Ip KOMHATHOK TemmepaType, 300°, 450° mu 600°C. 
Hanpsaxkenue mpu pmedopManun, papHot 0,1%, u 
pee. MPOUHOCTH Ip pacTAvKeHUM yBeIMUNBAI- 
MCb OONee, YeEM B 2 pasa; a yIVIMNHeEHHe WpakKTHUeCKI 
Tagqaso JO HYIA pu BCeX BSTHX TeMMepaTypax. 
Hekoropoe BOccCTaHOBJIeHHe MeXaHHUeCKHX CBOIi- 
CTB JOCTUrasocb 3a cueT OO7KMTa pu Temme- 
patypax spe 800°C. PesynpTrarpr oObACHeHEI, 
MCXOMA M3 pacipemkeseHuA WysbIpbKOB ress, 
KOTOpbIe HaOMOFAIMCb B pelIMKaX WM TOHKUX 
WIeHkaxX MaTepHavia. 
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CTPYKTYPA H TEPMOOBPABOTKA HEKOTOPBIX CIIJIABOB 
TOPHH-ILMPKOHUN 


P. X. Jiwoucon, P. Y. K. Xanuxoymo 


IIlpomeMoHcTpupoBaHO yBejuMueHMe TBeEPOCTU 
TBepmoro pacTBOpa AJIb(Pa-TOPUA 3a CUeT IMpKO- 
HUA}; OJHAKO MOBbIMeHHe TBepJOCTH Wepecbilye- 
HHOTO albia-TBepOro pacTBopa BO BpeMA MCTep- 
CHOHHOTO TReEPReHHA OUeHb HeBemuKO. Murpoc- 
KomMYecKoe HadJIOMeHHe WOKAsaAO, YTO OObIUHO 
MpOUCXOAUIO WpepbIBUCTOe BHILETeHHe. 

Handojee mepcieKTHUBHDIMU U3 UCCe,OBAHHbIX 
CHIABOB ABIIAIOTCA CIHIABbI COCTABOB, COOTBETCT- 
BYyIOMMX OoraTOMy TOpueM KOHILy OeTa-TBepsOro 
pacTBopa, cyllecTBylolNleMy pu TeMMepaType BBI- 
me 1000°C, ecm stu CiIaBbI WOFBepraloTcsA COOT- 


BeTCcTByloMeli TepMoodpaoorTre. IIpu 3akamKe GeTa- 
TBepAbIii pacTBOp MpeTeplleBall MpeBpaljeHue ; 
OTIYCK 3aKaJICHHbIX CIIABOB CO34aBaJl Goslee YCTO- 
jiuMByI0 CTpyKTypy C O4eHb WOWesHbIMM MeXaH- 
WwuecKUMU CBOiicTBaMu. UW3yueHo us0TepMuyeCKOe 
mupeBpameHue OeTa-TBepforo pacTBOpa; Noyyena 
3ABUCHMOCTb ,,BpeMA-TeMMepaTy pa-lipeBpaienue”’ 
WWs civiaBa c 39 aT.% uupKouns. IlpoxykT mpespa- 
IeHHUA UMeeT B OCHOBHOM CJIOMCTYIO CTpyKTypy H, 
Kak 1OKa3aHoO, MWepCHeKTHBeH B OTHOWICHHH BbICO- 
KOM MpOuUHOCTH Ip pacTaAsKeNUMH. 


AMMUABATHYUECKHE MOJYJIM YIPYTOCTH MOHOKPHCTAJJMNYECKOLTO 
AJIbBPA-THPROHUA 


E. C. ®umep, C. Iv. Penken 


M13 usMepenuli Ckopocteli yi bTpasByKOBEIX BOH 
MeTOXOM cpaBHeHHaA (pas Mak Crumuna Onlin 
TIOJYUYeHbI MOMYIM YUpyrocTu avsipda-lMpKOHUA 
mpu 20°C. Jims oOpa3i0B ¢ mmo0THOCThIO 6,505 r/em? 
OLIIM BBIUMCICHbLI Cleyioujve 3HAaYeHHA; OH 
Taiorca B equHuax 1012 qun/cm2 


Ciz = 1,485 + 0,002 
Cig = 0,725 + 0,002 
Cis = 0,654 + 0,002 
C33 = 1,649 + 0,002 


Cag = 0,38207 + 0,0003. 


CUCTEMA ZrAl2-UAl2 


T. Hernuos, 3. Crud, WH. Onmunxays 


Ilyrem lpuMeHeHuA MUKpOrpaiuu, TepmMuuec- 
KOTO aHaJiM3a M peHTTeHorpaduu Obw1o0 ycTaHOB- 
weHo CTpoeHue WceByqoOuHAapHOl AUarpaMMbBI coc- 
Tonuusa ZrAle-UAle. Bpio HaiigeHo, uTo ona 
IpeACTaBIAeT COOOM WpOcTyloO VBTEKTHYECKYIO CUC- 
TeMy C 9BTeKTHUeCKOli TOUKO upu 10 ar.% U u 
1440 + 10°C. 


ZrAlg He oOpasyeT TBeploro pacTBopa c ypaHoM, 
onHakO UAle MowmeT pacTBOpATE FO 22,5 at.% Zr. 
IIpu sTom pasmeppt sueliku UAlg yMeHbilaioTca ¢ 
7,7475 KX Wo 7,575 RX. 


HUMATPAMMBI COCTOAHUA CHCTEM MOHOKAPBUH], YVPAHAHNEPREXOJHBIE METAJIJIBI 


Wx. Bapra, I. Bpurre, Jin. Vaiir 


Beli onpeyeseHbl WWarpaMMbl COCTOAHUA [WIA 
cucrem UC-Cr, UC-Fe, UC-Ni, UC-UFee. He 
OLLIO OOHAPYeKCHO TOKAZATeIbCTB PacTBOpUMOCTH 
B TBepAOM COCTOAHMNM B CucTemMax UC-Cr, UC-Fe u 
UC-UFe2; oro — mpocrsie OuHapHEle 3BTeKTH- 


ueckHe CHCTeMbI. Cucrema UC-Ni oKa3pipaerca 
Ooee COUKHOL, MOYYeHHHIe pasyIbTATHI CBuze- 
TeJIbCTBYIOT O CYIICCTBOBAHHU Kak JIBOLMHbIX, TAK 


‘TPOWHEIX DBTCKTHK. 
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